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Zusammenfassung 
Es wurde die Möglichkeit untersucht das Zähigkeitsverhalten von Verschleiß-
schutzschichten durch das Einbringen vieler Phasengrenzen in die Schicht zu 
verbessern. Schichten mit vielen Phasengrenzen (nanodisperse Schichten) 
können dur~;h sequentielles und simultanes Sputtern hergestellt werden. Beim 
sequentiellen Sputtern, das durch Bewegung der Substrate zwischen verschie-
denen Kathuden realisiert wurde, kann die Zahl der Phasenübergänge in der 
Schicht definiert eingestellt werden. Beim Absputtern eine::; mehrphasigen 
Hartstofftargets (simultanes Sputtern) wird eine amorphe Hartstoffschicht 
abg·eschieden. Bei der Kristalli::;ation simultan gesputterter Schichten entsteht 
ein mehrphasiges Schichtgefüge mit einer hohen Zahl von Phasengrenzen. 
Einlagige TiC-, TiN- und 'I'iBz-S~;hichten, sequentielle TiC-'I'iN-, TiC-TiBz-
und TiBz-'I'iN-Schichten mit 10, 100, 250, 500 und 1000 Einzellagen sowie 
simultane TiC/'I'iB2-Schichten wurden durch direktes Magnetronsputtern auf 
Hartmetallsubstrat abgeschieden. Untersucht wurden der Aufbau (Konstitu-
tion, Bruehgefüge), die Eigenschaften (Härte, Zähigkeit, Haftfestigkeit, Eigen-
spannungen) und das Verschleißverhalten bei kontinuierlichem und unterbro-
chenem Schnitt. Zum Vergleich wurden auch kommerzielle, nach dem CVD-
Verfahren beschichtete Hartmetalle mit in die Untersuchung einbezogen. Auf 
die Untersuchung des Einflusses von Glühbehandlungen auf die Eigenschaf 
ten und das Verschleißverhalten simultaner 'I'iC/'I'iB2-Schichten wurde inner 
halb der vorliegenden Arbeit verzichtet. 
An den gesputterten Phasengrenzen sequentieller Schichten bildet sich eine 
Durchmischungsphase aus, die nach Auger-Messungen für 'I'iBz-TiN-Schich-
ten auf etwa 1 nm, für TiC-TiB2-Schichten auf etwa 2 nm und für TiC-TiN-
Schichten auf etwa 3- 4 nrn abgeschätzt werden kann. Auf der Ti, C, B- bzw. 
Ti, N, B-Durchmischungsphase wächst TiB2 bis zu 5 nm bzw. 10 nm amorph 
auf. TiC und TiN wachsen auf der Durchmischungsphase kristallin auf. Eine 
deutliche Abhängigkeit des Zähigkeitsverhaltens, bestimmt aus der Rißbil-
dung und den Rißverläufen an Vickerseindrücken und bei Hertz'scher Pres-
sung, von der Zahl der Phasenübergänge wurde für sequentielle Schichten 
festgestellt. Schichten mit 100 - 250 Phasenübergängen bei einer Gesamt-
schichtdicke von 5 11m zeig·en das günstigste Zähigkeitsverhalten. Solche 
Schichten weisen auch ein günstiges Verschleißverhalten auf der Freifläche 
auf und sind speziell bei unterbrochenen Schnittbedingungen gesputterten, 
einlagigen und chemisch abgeschiedenenSchichten überlegen. 
Es konnte in dieser Arbeit gezeigt werden, daß die Konzeption des Einbringens 
vieler Phasengrenzen in die Schicht eine vielversprechende Entwicklung auf 
dem Gebiet der verschleißmindernden Hartstoffschichten darstellt. 
Preparation and Behaviour of Wear Resistant 
Coatings with a High Amount of 
Phase Boundaries 
Abstract 
The possibility to increase the toughness of wear-resistant coatings by 
introducing a high amount of phase boundaries in the coating were examined. 
Coatings with a high amount ofphase boundaries (nanodisperse coatings) were 
produced by sequential and simultaneaus sputtering. Sequential sputtering 
allows direct adjustment of the amount of phase transitions by rotating the 
substrates between various cathodes. Amorphaus coatings are the result of 
sputtering with a multi-phase target. At the crystallization of a simultane-
ously sputtered coating a coating with a multi-phase microstructure with a 
high amount ofphase boundaries results. 
Monolayer TiC-, TiN- and TiB2-coatings, sequential TiC-TiN-, TiC-'l'iB2- and 
TiB2-TiN-coatings with 10, 100, 250, 500 and 1000 monolayers and simulta-
neaus TiCfl'iB2-coatings were sputtered on cemented carbides. The structure 
(constitution, structural fracture), the properties (hardness, toughness, resi-
dual stresses, adherence) and the wear behaviour at contiuous and interrupted 
cutting conditions were examined. For comparison CVD-coated cemented car-
bides were also examined. The investigation of the influence of the annealing 
conditions on the properties and the wear behaviour of simultaneaus TiCfl'iB2-
coatings has not been performed yet. 
On the sputtered phase boundary of sequential coatings a mixed phase is 
formed. The width ofthe mixing phasewas evaluated tobe 1 nm for TiB2-TiN-
coatings, 2 nm for TiC-TiB2-coating·s and 3- 4 nm for 'I'iC-TiN-coatings. On the 
Ti, C, B- and Ti, N, B-mixing phase TiB2 grows up to 5 and 10 nm in an 
amorphaus state. A strong dependence of the thoughness, determined by the 
crack formation and propagation at Vickers and Hertzian indentations, on the 
amount of phasetransitionswas detected for sequential coatings. 5 lJm thick 
coatings with 100 to 250 phase transitions show favourable thoughness proper-
ties. Those coatings also have a high resistance to flank wear and are superior 
tosputtered monolayer coatings and to CVD-coatings, especially at interrupted 
cu tting condi tions. 
This investigation shows, that the concept of introducing a high amount of 
phase boundaries in the coating is a prumising development in the field ofwear 
resistant hard coatings. 
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I. Einleitung und Problemstellung 
Die an hoch belastbare Materialien gestellten Forderungen sind meist zu kom-
plex, um sie mit einem Werkstoff zu erfüllen. Dies gilt insbesondere für den 
Einsatz verschleißfester Werkstoffe in Werkzeugen für spangebende Prozesse. 
Leistungsfähige und mit einer hohen Produktionssicherheit einsetzbare Werk-
zeuge, wie sie speziell in der hochautomatisierten Fertigung verlangt werden, 
müssen eine hohe Festigkeit und ausreichende Zähigkeit sowie eine hohe Ver-
schleißfestigkeit aufweisen. Das Charakteristikum verschleißfester Werk-
stoffe sind starke, gerichtete Bindungen [1]. Ein hoher Anteil an Phasen mit 
kovalenter oder ionischer Bindung, der allgemein eine hohe Härte bewirkt, 
verringert jedoch die Zähigkeit eines Werkstoffs. Auch werden Festigkeiten, 
die nach den Gitterkräften zu erwarten wären, in polykristallinen, kovalent 
oder ionisch gebundenen Stoffen aufgrund von Gefügeinhomogenitäten oft 
nicht erreicht. 
Verschleiß, der nicht separat für einen Werkstoff, sondern nur als Eigenschaft 
eines tribologischen Systems gesehen werden kann [2J, bewirkt einen konti-
nuierlichen Materialverlust aus der Oberfläche eines Körpers. Die Verschleiß-
festigkeit kann somit als eine Eigenschaft eines oberflächennahen Werkstoff-
bereiches bei Wechselwirkung mit einem Gegenkörper angesehen werden. 
Andererseits ist die Zähigkeit eines Werkstoffes eine Volumeneigenschaft, 
woraus sich die Forderung ableitet, einen zähen und ausreichend festen 
Grundkörper mit einer verschleißfesten Schicht zu überziehen. 
Die Anwendung dieses Prinzips auf Hartmetallwerkzeuge reicht bis in die An-
fänge der Hartmetalltechnolog-ie zurück. Nach Schuhmacher et al. [8) sind 
englische und amerikanische Patente, die die Belegung von WC-Co-Hart-
metallen mit 0,5 mm starken Plättchen eines hoch titancarbidhaltigen Hart-
metalls vorschlagen, ohne technische Bedeutung geblieben. Ein durchschla-
gender Erfolg gelang erst Ende der sechziger Jahre durch chemische Gas-
phasenahscheidung (CVD) von 5 pm dicken Titancarbidschichten [9]. Aus der 
Palette möglicher Hartstoffverbindungen werden als Schutzschichten für 
spangebende Werkzeuge bislang die metallischen Hartstoffe TiC, TiN, 
Ti(C,N), HfN und aus der Gruppe der oxidischen Hartstoffe Al203, sowie Alu-
miniumoxinitrid (AlOxNy), das sowohl ionische wie kovalente Bindungs-
anteile aufweist, kommerziell angeboten. Die genannten Hartstoffe werden als 
Ein-, Mehr- und in jüngster Zeit auch als Viellagenschicht [3,21] auf Hart-
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metallsubstrate aufgebracht. Als Viellagenschichten werden Schichten ange-
sehen, bei denen eine Schichtkombination, z.B. Al203-TiN mehrmals aufein-
ander folgt. Allgemein wird in der Literatur eine Erhöhung der Standzeit 
durch den Einsatz beschichteter Hartmetalle um den Faktor 10 genannt. 
Ebenso lassen sich bei gleicher Standzeit mit beschichteten Qualitäten höhere 
Schnittgeschwindigkeiten erzielen, die für die meisten Schneidstoffanwender 
aufgrundkürzerer Bearbeitungszeiten wirtschaftlich interessanter sind. Nach 
Reiteret al. [21] lassen sich vor allem mit keramischen Schichten Schnittge-
schwindigkeiten realisieren, die bei verbesserter Produktionssicherheit bis-
lang nur für Schneidkeramik möglich waren. Unbeschichtete Hartmetalle sind 
bei Drehoperationen an un- und niedriglegierten Stählen praktisch durch 
beschichtete Sorten verdrängt worden [22]. 
Problematisch wird der Einsatz beschichteter Hartmetalle an hochlegierten 
Stählen [38] sowie bei unterbrochenem Schnitt [6,18] beurteilt. Auch beträgt 
der Anteil beschichteter Hartmetalle bei Fräsoperationen an Stahl nur 10 % 
[23]. 
Eine Weiterentwicklung beschichteter Hartmetalle ist z.B. durch Verbesse-
rung des Zähigkeitsverhaltens verschleißmindernder Schichten möglich. Zum 
einen könnten solche Schichten erfolgversprechend für unterbrochene Schnitt-
bedingungen sein, zum anderen sollte sich auch bei glattem Schnitt der auf 
Abrasion beruhende Verschleißanteil verringern, wenn eine günstige Kombi-
nation aus Härte und Zähigkeit vorliegt [58,59]. In der Literatur werden einige 
Möglichkeiten zur Duktilisierung verschleißmindernder Schichten, die aus der 
Gasphase abgeschieden werden, angedeutet. [5,11,20,30]. 
Speziell bei keramischen Schichtanteilen wird eine Erhöhung des Rißabsorp-
tionsvermögens durch Umwandlungsverstärkung empfohlen, wie sie von der 
Al203/Zr02-Schneidkeramik bekannt ist [20]. Kaloyeros et al. [30] vermuten, 
daß eine Zähigkeitsverbesserung in amorph abgeschiedenen Hartstoffschich-
ten gegeben ist, da im amorphen Zustand die durchschnittliche Bindungs-
energie geringer ist und die Atome eine gewisse Beweglichkeit innerhalb ato-
marer Abstände aufweisen. Die Idee, Schichten mit einer hohen Zahl günstiger 
Phasengrenzen abzuscheiden, geht auf Holleck [5,11] zurück. Energetisch 
günstige Phasengrenzen besitzen eine hohe Phasengrenzflächenfestigkeit, die 
von entscheidender Bedeutung für Zähigkeits-und Verschleißverhalten ist [ 4]. 
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Besonders günstige Eigenschaften sind zu erwarten, wenn die Strukturen der 
benachbarten Phasen Kohärenzen ermöglichen. 
In dieser Arbeit soll die letztgenannte Möglichkeit zur Verbesserung des 
Zähigkeitsverhallens von Verschleißschutzschichten untersucht werden, wo-
bei zu prüfen ist, ob die an gesinterten, kompakten Hartstoffen gewonnenen 
Erkenntnisse über den Einfluß der Phasengrenzen auf Eigenschaften und An-
wendungsverhalten auch auf Verschleißschutzschichten übertragbar sind. Als 
Werkstoffe wurden die Titanhartstoffe TiN, TiC und TiB2 ausgewählt, mit 
denen einlagige, simultane und sequentielle Schichten herzustellen und zu 
charakterisieren sind. Die einlagigen Schichten sollen nicht nur als Ver 
gleichsbasis dienen, sondern auch zur Optimierung der Sputterparameter für 
die direkte Abscheidung der oben genannten Hartstoffe. Da in der Literatur 
keine Parameterstudie über das direkte Magnetronsputtern von TiC, TiN und 
TiB2 vorliegt, sollen die Eigenschaften einlagiger Schichten in Abhängigkeit 
des stofflichen Aufbaus und der Herstellparameter diskutiert werden. Das 
Hauptgewicht der Untersuchungen liegt auf der Bestimmung der mechani-
schen Schichteigenschaften Härte, Zähigkeit, Haftfestigkeit und Eigen-
spannungszustand sowie begleitenden Untersuchungen zur Gefügestruktur, 
Röntgenstruktur und chemischer Zusammensetzung der Schichten. Zur Zähig-
kei tsmessung sind geeignete Verfahren zu prüfen, da in der Literatur kein 
anerkanntes Verfahren für die Beurteilung der Zähigkeit von Schichten 
existiert. Die gefundenen Ergebnisse sollen mit dem Verschleißverhalten beim 
Drehen im glatten und unterbrochenen Schnitt korreliert werden. Um einen 
Vergleich mit dem industriellen Standard zu ermöglichen, werden kommer-
zielle, nach dem CVD-Verfahren beschichtete, Hartmetalle mit in die Unter-
such ungen einbezogen. 
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II. Literaturübersicht 
11.1 Verschleißverhalten und Verschleißmechanismen be-
schichteter Hartmetalle bei spangebenden Prozessen 
In diesem Kapitel soll neben einer Zusammenstellung einiger Verschleißer-
gebnisse die in der Literatur enthaltenen Erklärungen der Verschleißmecha-
nismen von Hartstoffschichten dargestellt werden. Speziell für den Freiflä-
chenverschleiß liegen recht unterschiedliche Deut~ngen der Verschleißmecha-
.nismen vor, obwohl eine genaue Kenntnis für eine Fortentwicklung nötig 
wäre. Bevor über Ergebnisse von Dreh- und Fräsversuchen, sowie einem Ver-
gleich zwischen chemisch und physikalisch abgeschiedenen Schichten berich-
tet wird, soll auf die Frage der Wirkungsweise der Schichten und auf die Fak-
toren, die die Standzeit des beschichteten Hartmetalls bestimmen, eingegan-
gen werden. 
H.l.a Wirkungsweise von Hartstoffschichten bei der Metallzerspanung 
Allgemein wird der hohe Verschleißwiderstand von Hartstoffschichten (TiC, 
TiN, HfN, Al203) im Vergleich zu unbeschichtetem Hartmetall durch folgende 
Sachverhalte erklärt [3,28,34]: 
geringe chemische Wechselwirkung zwischen Schicht und Span bzw. 
Atmosphäre. 
geringer Reibkoeffizient zwischen Stahl und Hartstoff. 
hoher Abrasionswiderstand. 
geringe Wärmeleitfähigkeit, speziell bei keramischen Schichten. 
All diese Faktoren bedingen sich gegenseitig, da 'ein geringer Reibkoeffizient 
die Werkzeugtemperatur erniedrigt, was in Verbindung mit einer geringen 
Wärmeleitfähigkeit das Risiko einer plastischen Verformung der Schneide 
verringert. Auch bewirkt eine Verringerung der Wer·kzeugtemperatur eine 
Abnahme des Diffusionsverschleißes sowie der Verzunderung (siehe Abb. 1). 
Messungen der Werkzeugtemperatur mit der Paarung Werkzeug-Werkstück 
als Thermoelement zeigen nach Cho et al. [52] bei TiN-Schichten 8- 10% und 
bei TiC-Schichten 18- 22% niedrigere Temperaturen als bei unbeschichteten 
Werkzeugen. Angaben zur tatsächlichen Werkzeugtemperatur werden jedoch 
, nicht gemacht. Untersuchungen mit eisengebundenen Hartmetallen weisen 














Schnittemperatur=f(v c.f u.a.) 
Abb.l: 
Verschleißursachen bei der Zerspa-
nung in Abhängigkeit der Werk-
zeugtemperatur [7]. 
Kolkbereich zwischen Al203-TiC-, TiC-Schichten und unbeschichteten Sub-
straten aus, nur die wärmebeeinflußte Zone wird durch die Beschichtung ver-
kleinert [361. 
Die Verringerung der Zenspankraft durch eine Hartstoffschicht kann als gesi-
chert gelten, wobei in Detailfrag·en unterschiedliche Erg·ebnisse veröffentlicht 
werden. Die drei Komponenten der Zerspankraft, Schnitt-, Vorschub- und 
Passivkraft (siehe Abb. 2), werden unterschiedlich beeinflußt. Während 
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Schintlmeister et al. [3] und König el al. [53] die Verringerung aller Kraft-
komponenten messen, beeinflußt eine Schicht nach Cho et al. [52) nur Vor-
schub- und Passivkraft. Einflüsse der einzelnen Schichtwerkstoffe, die im 
unterschiedlichen Bindungscharakter begründet sein könnten, wurden nach 
[3) und [52) nicht gesehen. Abnehmende Vorschub- und Passivkräfte in der 
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Rangfolge Alz03, TiC, TiN sind zu Anfang der Zerspanung nach König et al. 
[34] gegeben. Daß nicht nur stoffspezifische Unterschiede die Schnittkräfte 
beeinflussen können, zeigen Untersuchungen von Karapantev [54]. Unter-
schiedliche Schichtkombinationen mit TiN als äußere Schicht wiesen unter-
schiedliche Anfangswerte der Schnittkraft auf. 
Die Wirkung der Schicht auf das Verschleißverhalten ist auch nach Durchrei-
ben der Schicht, also bei direktem Kontakt zwischen Substrat und Span noch 
teilweise vorhanden. Der Verschleiß steigt zwar ab diesem Zeitpunkt an, er-
reicht aber nicht die Werte des unbeschichteten Hartmetalls. Colding [15] er-
klärt dieses Phänomen mit folgenden Faktoren: 
Abstützung des Spanes auf der noch beschichteten Kolkperipherie. 
Hineindrücken des Beschichtungsmaterials während der Kolkbildung in 
das GrundmateriaL 
Bildung von Titanoxiden nahe der Werkzeugspitze und Transport in den 
Kolk durch den Span. 
Wirkung des beschichteten Kolkendes als Spanbrecher. 
Das Vorhandensein von Schichtwerkstoff bzw. Oxiden im Kolk nach Schicht-
durchbruch kann jedoch durch Mikrosondenuntersuchungen nicht bestätigt 
werden [20]. Nach Sproul et al. [16] wird bei Durchreiben der Schicht der Ver-
schleißanstieg vor allem durch die spröde, aber verschleißfeste 11-Phase ge-
bremst. Die Verbesserung der Standzeit bei beschichteten Hartmetallen ist 
aber hauptsächlich auf das günstige Verschleißverhalten bis zum Schicht-
durchbruch zurückzuführen. Nach König et al. [34] übt die in den Verschleiß-
zonen verbliebene Hartstoffschicht noch eine gewisse Schutzfunktion aus, die 
jedoch im Vergleich zu der im unbeschädigten Zustand vernachlässigbar ist. 
Die Bestimmung der Standzeit anhand einer auf Span-, Frei- oder Nebenfrei-
fläche gemessenen Verschleißkenngröße (siehe Abb. 3) scheint wenig aussage-
fähig [34]. Das günstigere Kriterium ist die Oberflächengüte des Werkstückes, 
die sich nach Kübel et al. [28] bei Durchbruch des Kolk zur Nebenschneide 
rasch verschlechtert. Andere Autoren [34] sehen eher einen Zusammenhang 
zwischen Freiflächenverschleiß und Oberflächengüte. Insofern ist eine detail-
lierte Beurteilung des Verschleißverhaltens von Hartmetallwerkzeugen nur 




ll.l.b Kontinuierlicher Schnitt 
Eine generelle Aussage zur Leistungsfähigkeit einzelner Schichten bzw. 
Schichtsysteme ist aus den Literaturdaten nicht möglich. Anwendung beim 
Drehen finden die in Tab. 1 dargestellten Schichten. Neben unterschiedlichen 
Tab. 1: Schichtkombinationen aufkommerziellen 
Hartmetallen. 
Einlagen Mehrlagen Viellagen 
'l'iC Ti C-'l'i ( C ,N)-TiN TiC-[AlOxN y-
TiN]4 
TiN 1'iC-Al203 
HfN Ti C-Al203-TiN 
Testparametern (Schnittgeschwindigkeit, Vorschub, Schnittiefe und Werk-
stückstoff) ist eine allgemeine Bewertung der SchiChten durch das Vorherr~ 
sehen unterschiedlicher Verschleißmechanismen an den Kontaktstellen zwi-
schen Span und Werkzeug schwierig. Nach Abb. 4 zeichnen sich TiN-Schichten 
durch geringen Kolkverschleiß, 'l'iC-Schichten durch geringen Freiflächenver-
schleiß aus. Der gezielte Einsatz der Schichtwerkstoffe durch eine separate Be-
schichtung der Kontaktflächen ist bei chemischer Gasphasenabscheidung 
nicht möglich. In Mehrlagenschichten lassen sich die Vorzüge der einzelnen 
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maximal mögliche Leistungsvermögen nicht ausgeschöpft wird. Nach König et 
al. [34] verringert sich der Verschleißanstieg auf der Freifläche eines TiC-TiN-
beschichteten Hartmetalls, nachdem die äußere TiN-Schicht durchgerieben 
ist. Auch andere Autoren [36,37] sehen Vorteile einlagiger TiC-Schichten ge-
genüber TiC-TiN-Schichten beim Freiflächenverschleiß. Keine Unterschiede 
sind hingegen nach Schintlrneister et al. [17] gegeben. Al203-Schichten lassen 
sich auf Hartmetall we6~:~l unterschiedlichen Aufwachsverhaltens auf Wolf-
ramcarbid und Cobalt nicht als Einlagenschicht abscheiden [19]. Allgernein 
wird der Schichtaufbau TiC-Al203 gewählt, wobei die TiC-Schicht meist mehr 
als die Hälfte der Gesamtschichtdicke ausmacht (siehe Kap. IV). Der Frei-
flächenverschleiß von TiC-Al203-Schichten wird als vergleichbar [37] bzw. 
geringer [28,36] als der einer TiC-Schicht eingeschätzt. 
Hafniumnitrid ist wegen der hohen Kosten des Hafniums sowie der aufwendi-
gen in-situ-Chlorierung beim CVD-Prozeß ein selten genutzter Schichtwerk-
stoff. Die verschleißmindernde Wirkung von Hafniumnitridschichten kann 
mit der von Titannitridschichten gleichgesetzt werden [20]. Andere Autoren 
halten das Verschleißverhalten von HfN-Schichten auf der Freifläche mit TiC-
Al203-Schichten vergleichbar [28]. 
Nur wenige Verschleißdaten liegen bislang über die seit einigen Jahren von 
zwei Herstellern aufden Marktgebrachten Viellagenschichten vor. Nach l21] 
zeichnen sich diese Schichten wegen der dünnen Einzellamellen durch ein be-
sonders feinkörniges Gefüge aus und vereinigen so hohen Verschleißwider-
stand und günstige Zähigkeitseigenschaften. Der Freiflächenverschleiß beim 
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Drehen von Stahl ist geringer als bei TiC-Al203- und TiC-TiN-Schichten, und 
vergleichbar einer TiC-Schicht [20]. Dies widerspricht einer Untersuchung [3] 
nach der der Freiflächenverschleiß bei der Stahlbearbeitung in der Reihen-
folge TiC-, TiC-TiN-, TiC-Al203- und Viellagenschicht abnimmt. 
Als dominanter Verschleißmechanismus auf der Freifläche wird allgemein Ab-
rasion angenommen [17,34,57]. Nach einer Untersuchung von Dearnley et al. 
[36] kann bei typischen Arbeitstemperaturen auf der Freifläche von ca. 800 oc 
Diffusionsverschleiß als hauptsächliche Verschleißursache gesehen werden. 
Das günstigere Verhalten der TiC-Schicht gegenüber TiC-TiN- und TiC-
Al203-Schichten wird durch die geringere Löslichkeit von TiC in Eisen er-
klärt. Dies widerspricht jedoch dem allgemeinen Befund, daß die Löslichkeit 
von TiC über TiN zu Al203 in Metallen abnimmt (vgl. Tab. 3). Ramalingam 
[57] findet, daß der volumetrische Verschleißbetrag auf der Freifläche um zwei 
Größenordnungen geringer ist als die theoretische abrasive Wirkung nichtme-
tallischer Einschlüsse im Stahl. Kramer [56] schreibt dem Zementit die größte 
abrasive Wirkung zu und bestimmt das zu erwartende Verschleißverhalten 
aus dem Vergleich zwischen der Warmhärte von Abrasiv und Schichtwerk-
stoff. Mit den in Tab. 2 zusammengestellten Warmhärten (HV) ist eine voll-
ständige Deutung des beschriebenen Verschleißverhaltens von Hartstoff-
schichten jedoch nicht möglich. Trotz einer gewissen Unsicherheit bei den aus 
der Literatur entnommenen Warmhärtewerten (siehe z.B. die um Faktor 2 
unterschiedlichen Angaben für Al203 und TiC verschiedener Autoren) weist 
TiC bei höherem Verschleißwiderstand als Al203 und HfN die geringere 
Warmhärte auf. TiN besitzt bei geringerer Warmhärte im Vergleich zu dem 
angegebenen Hartmetall eine verschleißhemmende Wirkung. Das Abrasions-
verhalten spröder Werkstoffe wird nicht allein durch die Härte der Reib-
partner bestimmt. Nach [58] und [59] können weichere, aber vergleichsweise 
zähere Hartstoffe hohe Abrasionswiderstände aufweisen, da der Verschleiß 
auch durch ein Herausreißen von Gefügebestandteilen gegeben ist. Für die 
genannten Hartstoffschichten läßt sich das günstige Verhalten von TiC auf der 
Freifläche bei ausreichender chemischer Stabilität und Härte durch die gerin-
gere Sprödigkeit erklären, da metallische Hartstoffe weniger spröde als oxidi-
sche Hartstoffe und bei metallischen Hartstoffen die Carbide weniger spröde 
als die Nitride gelten [55]. 
Neben dem Freiflächenverschleiß kann auch der Verschleiß auf der Spanfläche 
für die Lebensdauer eines Schneidwerkzeuges entscheidend sein. Hartstoffe 
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Tab. 2: Warmhärten (HV) einiger Hartstoffe und eines Hart-
metalls. 
20°C 800°C 
Fe3C 1150 [56] 320 [56] 
Al203 2100 [55] 1230 [56] 
650 [57] 
HfN 1700- 2000 [28] 990 [56] 
TiB2 3000 [55] 770 [56] 
TiC 2800 [55] 760 [56] 
350 [55] 
TiN 2100 [55] 320 [56] 
wc 2350 [55] 980 [55] 
WC-6%Co 1650 [135] 600[135] 
mit hoher chemischer Stabilität sowie geringer Löslichkeit in Stahl zeichnen 
sich durch hohen Widerstand gegen Kolkverschleiß aus. Das Verhalten einla-
giger TiC-Schichten auf der Spanfläche wird allgemein als ungünstig beurteilt 
[20,39]. Eine generelle Aussage, ob Al203 oder TiN geringeren Kolkverschleiß 
aufweisen, ist aus der Literatur nicht ableitbar. Nach [21] sind für das Drehen 
und Bohren vGn Stählen bei mittleren Schnittgeschwindigkeiten besonders 
metallische Hartstoffbeschichtungen geeignet, bei höheren Schnittgeschwin-
digkeiten (vc > 200 m/min) oxidische. Diese prinzipielle Aussage kann durch 
Literaturdaten, die alle im Schnittgeschwindigkeitsbereich von 180 - 250 
m/min ermittelt wurden, nicht bestätigt werden. Es finden sich Hinweise auf 
ein günstigeres [34,20], vergleichbares [36] und schlechteres Verhalten [37] 
von TiC-TiN-Schichten gegenüber TiC-Al203-Schichten. Nach Kübel et al. 
[28] und Oakes [60] sind HiN-Schichten kolkfester als TiC-Al203 und TiC-TiN-
Schichten. Viellagenschichten sollen nach [20] einen höheren Widerstand 
gegen Kolkverschleiß aufweisen als TiC-Al203- und TiC-TiN-Schichten. 
Nach König [7] beruht der Werkzeugverschleiß bei hohen Temperaturen zu-
nehmend auf Diffusionsvorgängen (siehe Abb. 1). Bei den von Dearnley [36] 
bestirrunten Spanflächentemperaturen von 1100 oc (vc = 180 mmin-1, a = 1,27 
mm, f = 0,25 mmU-1, C 45) kann nach Kramer [56] der Anteil des Abrasions-
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verschleiß am Gesamtverschleiß vernachlässigt werden. Allein die Löslichkeit 
des Schichtmaterials im Werkstückstoff bestimmt die Verschleißeigenschaf-
ten. Tab. 3 zeigt die relativen Löslichkeiten einiger Hartstoffe in y-Eisen. Da 
die Löslichkeit von Al203 in Eisen wesentlich geringer ist als die Löslichkeit 
der in Tab. 3 angegebenen metallischen Hartstoffe, sollte auch der Verschleiß-
widerstand einer Al20s-Schicht auf der Spanfläche wesentlich niedriger sein 
'I'ab. 3: Relative Löslichkeiten einiger Hartstoffe in y-Fe 
bezogen aufWC (WC absolut 7 Gew.%). 
relative Temperatur Referenz Löslichkeit in oc 
wc 1 1250 [38] 
TiB2 1·10-1 1100 [44] 
TiC 4·10-2 1250 [38] 
TiN 1·10-3 1250 [38] 
als der einer TiN-Schicht. Hipweise Auf tribochemische Reaktionen, die die 
Kolkfestigkeit unbeschichteter Hartmetalle bei der Stahlzerspanung bestim-
men können [ 46], finden sich in der Literatur für Hartstoffschichten nicht. 
Nach Chubb et al. [35] beruht der Spanflächenverschleiß von mit TiN oder TiC 
beschichteten Hartmetallen nicht aufDiffusionsvorgängen, sondern auf einem 
teilweisen Anhaften des Spanes und Herausreißens kleinerer SchichtpartikeL 
Dieser Mechanismus wird durch Spannungsrisse im Kolkgrund verstärkt. Das 
günstigere Verhalten der TiN-Schicht wird mit der geringeren Adhäsionsnei-
gung zu Stahl im Vergleich zu TiC erklärt. 
Untersuchungen von Dearnley et al. [36,38] zeigen, daß neben Diffusion auch 
plastische Deformation für den Verschleiß speziell bei Al20s-Schichten verant-
wortlich ist. Die Morphologie des Kolkgrundes gibt dabei über die Verschleiß-
mechanismen Auskunft. TiN-Schichten mit einem glattem Kolkgrund ver-
schleißen maßgeblich aufgrund von Diffusionsvorgängen. Al203-Schichten 
zeigen einen zerfurchten Kolkgrund.Dies deutet nach oben genannten Autoren 
auf plastische Deformation und auf ein Abbrechen von verformtem Material 
hin. Diffusion und plastische Deformation sind für den hohen Verschleiß von 
TiC-Schichten auf der Spanfläche ausschlaggebend. Die plastische Deforma-
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tion wird bei Kohlenstoffdiffusion aus der [111]-Gleitebene durch Herabsetzen 
der Festigkeit verstärkt. 
Das Verschleißverhalten emes beschichteten Hartmetalls wird neben den 
Eigenschaften auch durch die Dicke der Schicht bestimmt, da nach Durch-
reiben der Schicht der Verschleiß stark ansteigt. Kommerziell angebotene be-
schichtete Hartmetalle weisen für Anwendungen bei glattem Schnitt Schicht-
dicken zwischen 5 und 12 pm auf[32]. Nach Benninghoff[71] soll die Schicht-
dicke umso geringer gewählt werden, je größer die Unterschiede der Härte, der 
thermischen Ausdehnungskoeffizienten und der E-Moduli von Substrat und 
Schicht sind. Praktische Untersuchungen zur Frage der optimalen Schicht-
dicke lassen keine einheitliche Aussage w Nach Kübel et al. [28] bringt eine 
Erhöhung der Schichtdicke von 6 pm auf 12 pm auch eine Verbesserung der 
Kolkfestigkeit. Andere Autoren [50] finden eine gleichbleibende Kolkfestig-
keit bei Schichtdicken von 3 pm bis 10 pm und außerhalb dieses Bereichs einen 
deutlich erhöhten Kolkverschleiß. Auf der Freifläche, die einer stärkeren 
mechanischen Belastung ausgesetzt ist als die Spanfläche, sieht Hale [33] 
keine Verbesserung der Verschleißfestigkeit durch Schichtdicken größer 6 pm, 
was durch Kübel et al. [28] bestätigt wird. Nach Nakamura et al. [50] sind 
Schichten mit 3 pm Dicke auf der Freifläche optimal. 
H.l.c lJ nterbrochener Schnitt 
Bei Bearbeitungsoperationen mit unterbrochenem Schnitt, z.B. Fräsen oder 
Drehen nicht rotationssymmetrischer Teile, können die für glatten Schnitt be-
schriebenen Verschleißmechanismen durch die mechanische und thermische 
Wechselbeanspruchung verstärkt werden. Neben den kontinuierlichen Ver-
schleißmechanismen Diffusion und Abrasion treten beim Fräsen mit beschich-
tetem Hartmetall auch diskontinuierliche Prozesse wie Schichtausbrüche oder 
Schneidenbruch auf [29J. Die zwei letztgenannteri Effekte führen zu einer 
unkalkulierbaren Werkzeugstandzeit und müssen durch günstige Kombina-
tion von Substrat, Plattengeometrie, Grenzfläche Schicht-Substrat, Schicht-
materialien und Schichtstruktur vermieden werden. 
Als Schichtwerkstoffe für Fräsoperationen werden Titancarbonitrid-Gradien-
tenschichten [24], TiC-Ti(C,N)- und TiC-Ti(C,N)-TiN-Schichten mit fester Zu-
sammensetzung [9,26,27] sowie HiN-Schichten [28,51,60] empfohlen. Auffal--
lend ist, daß vor allem Nitride bevorzugt werden, die vom stoffiichen Aufbau 
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als spröde gelten [55]. Schichtkombinationen mit Alz03-Anteilen werden 
wegen ungenügendem Zähigkeitsverhalten nicht begünstigt [28]. Viellagen-
schichten auf AlOxN y-Basis eignen sich nach Reiter et al. [26] vor allem für 
das Fräsen von Guß. Fräsbeschichtungen unterscheiden sich von Beschichtun-
gen für glatten Schnitt vor allem durch Schichtdicke und Gefüge. Eine Redu-
zierung der Schichtdicke auf3- 5 Jlm soll Zähigkeit und Haftfestigkeit verbes-
sern [26]. Nach Tsukomato et al. [135] wird bei CVD-TiC- und PVD-TiN-
Schichten mit 2 Jlm Schichtdielte ein optimaler Kompromiß zwischen Ver-
schleißwiderstand und der Gefahr von Schichtabplatzungen gefunden. Ein 
feinkörniges Gefüge kann die Bildung und Fortpflanzung von Kammrissen 
verhindern [27]. 
Nach Untersuchungen von Peters [29] bringt der Einsatz beschichteter Hart-
metalle bei Fräsoperationen an Gußwerkstücken gegenüber unbeschichteten 
Hartmetallen deutliche Vorteile. Die getesteten Schichtkombinationen TiC, 
TiC-Alz03 und TiC-'fiN weisen einen vergleichbaren Verschleißwiderstand 
auf. Die Bearbeitung von Stahl (C 45) wird jedoch als problematisch betrach-
tet, da schon nach kurzem Vorschubweg Ausbrüche an der Hauptschneide bzw. 
der Hauptschneidenfase auftraten, was ein vorzeitiges Standzeitende bedeu-
tete. Auch beträgt der AnteH beschichteter Hartmetalle für Fräsoperationen 
. ~ i 
nur 10%, während der Anteilbe'im Drehen über 70% liegt [23]. 
Die Problematik des Einsatzes beschichteter Hartmetalle unter mechanischer 
und thermischer Wechselbeanspruchung ergibt sich aus einer bis zu 35% Ver-
ringerung der Biegebruchfestigkeit des Hartmetallsubstrats durch chemisch 
abgeschiedene Hartstoffschichten [136]. Neben der Kerbwirkung der Hart-
stoffschiebt wirkt auch die zwischen Schicht und Substrat liegende q-Phase 
(Cox WyC) versprödend. Die q-Phase bildet sich bei chemischer Gasphasen-
abscheidung, da zu Beginn der Beschichtung, speziell bei TiC-Schichten, das 
Kohlenstoffpotential an der Substratoberfläche durch Diffusion von Kohlen-
stoff in die Schicht abnimmt. Eine vollständige Eliminierung der q-Phase 
durch Aufkohlen der Substrate vor der eigentlichen Beschichtung ist wegen 
des positiven Effekts der Diffusionsvorgänge auf die Haftfestigkeit von CVD-
Schichten nicht wünschenswert [24]. Der Einsatz physikalischer Beschich-
tungstechniken bei denen geringe Substrattemperaturen Diffusionsvorgänge 
zwischen Substrat und Schicht und somit die I}-Phasenbildung ausschließen, 
sind wegen der Problematik der allseitigen Beschichtung von Wendeschneid-
platten noch nicht Stand der Technik, obwohl in der Literatur sogar von einer 
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geringfügigen Erhöhung der Biegebruchfestigkeit von Hartmetallen durch 
PVD-TiC-Schichten berichtet wird [25]. 
Die technologische Beurteilung des Zähigkeitsverhaltens beschichteter Hart-
metalle ist z.B. durch Längsdrehversuche an genuteten Wellen [51] oder mit 
dem Leistendrehtest [46] möglich. Nach Fabry [46] weisen bei der Zerspanung 
von Ck 45 TiC-Ti(C,N)-TiN-, TiC-Alz03- und Viellagenschichten nur geringfü-
gige Unterschiede im Zähigkeitsverhalten auf. Nur TiC-Schichten mit deutli-
cher q-Phasenbildung zeigen ein ungünstiges Verhalten. Nach Kübel et al. 
[28] ergeben sich für HIN-Schichten im Vergleich zu TiC-, Ti(C,N)- und TiC-
Al203-Schichten günstige Zähigkeitseigenschaften. Die Zähigkeitseigenschar-
ten des Verbundes Schicht-Hartmetallsubstrat werden durch die CVD-HfN-
Schicht verbessert, durch die anderen oben genannten Schichtkombinationen 
verschlechtert. Nach Kodama et al. [51] ist nur mit PVD-HfN-Schichten ein 
mit dem unbeschichteten Hartmetallsubstrat vergleichbares Zähigkeitsver-
halten erreichbar. 
ll.l.d Vergleich physikalisch und chemisch abgeschiedener Schichten 
Eine generelle Aussage zum Leistungsvergleich zwischen physikalisch und 
chemisch beschichteten Hartmetallen ist aus den in der Literatur veröffent-
lichten Gegenüberstellungen nicht möglich. Auch erschwert der beschich-
tungstechnische Unterschied die Beurteilung der Ergebnisse, nämlich gleich-
mäßige Beschichtung aller Flächen bei CVD gegenüber einer ungenügenden 
Beschichtung von Flächen bei PVD, die nicht senkrecht zum Teilchenstrom 
stehen. 
Nach König [47] sind PVD-TiN-Schichten CVD-TiN-Schichten beim Fräsen 
von unlegiertem Stahl unterlegen, bei legiertem Stahl jedoch überlegen. Bei 
TiC-Schichten konnte der Autor keine Vorteile feststellen, da auch CVD-TiC-
Schichten feinkörnig abgeschieden werden. Günstig hingegen verhalten sich 
ternäre Nitride ((Ti,Zr)N; (Hf,Ti)N; (Nb,Ti)N), die durch Sputtern problemlos, 
durch CVD aufgrundunterschiedlicher thermodynamischer Potentiale im all-
gemeinen nicht darstellbar sind. Abschließend wird in oben genannter Unter-
suchung bemerkt, daß eine absolute Äquivalenz der PVD- mit den CVD-Be-
schichtungen nicht gegeben ist und daß PVD-Beschichtungen nur dort Anwen-
dung finden werden, wo hohe Oberflächengüte, Zähigkeit des Substrat-
Schicht-Verbundkörpers und hohe Maßhaltigkeit gefordert sind. 
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Untersuchungen von Bosch [48] an reaktivgesputterten TiN- und TiC-Schich-
ten zeigen die Gleichwertigkeit mit chemisch abgeschiedenen TiC-TiN-Schich-
ten hinsichtlich Haftung und Kolkfestigkeit Der Freiflächenverschleiß ist we-
gen der schon angsprochenen ungünstigen Beschichtungsbedingungen höher 
als bei CVD-Schichten. 
Leyendecker [49] konnte an Viellagenschichten (30 Lagen) aus TiN-Al203 und 
TiC-Al203 in Abhängigkeit des Anteils der oxidischen Schichtkomponente ein 
mit CVD-TiC-TiN-Schichten vergleichbares bzw. günstigeres Verschleißver-
halten aufzeigen. Gesputterte Schichten der Ungleichgewichtsphasen TiAlN 
und TiAlON weisen eine höhere Kolkfestigkeit auf als chemisch abgeschie-
deneTiC-TiN-Schichten. 
Nach Nakamura et al. [50] soll zwischen ionenplattierten TiC- und CVD-TiC-
TiN-Schichten absolute Gleichwertigkeit hinsichtlich Kolk- und Freiflächen-
verschleiß beim Drehen von niedriglegiertem Stahl bestehen. Untersuchungen 
zum Verschleißverhalten bei unterbrochenem Schnitt zeigen am Beispiel von 
Ti(C,N)-Schichten geringeren Freiflächenverschleiß bei gleicher Kolkfestig-
keit der physikalisch abgeschiedenen Schichten [25], sowie bei HIN-Schichten 
eine geringeWahrscheinlichkeitvon Schneidenbrüchen [51]. 
Insgesamt gesehen wird die Zukunft der physikalischen Beschichtung von 
Wendeschneidplatten kaum in der Reproduktion der derzeit am Markt befind-
lichen CVD-Schichten liegen. Vielmehr werden chemisch nichtabscheidbare, 
komplexe Schichtwerkstoffe sowie komplexe Schichtsysteme der physikali-
schen Abscheidung auch auf dem Gebiet der Hartmetallbeschichtung den Weg 
ebnen. 
11.2 Schichteigenschaften 
In diesem Kapitel sollen einige in der Literatur veröffentlichte Daten sowie die 
Meßtechnik für die mechanischen Schichteigenschaften, Härte, Rißzähigkeit, 
Haftfestigkeit und Eigenspannungen, dargestellt werden. Unterschiede zu 
kompakten Hartstoffen ergeben sich z.B. aus der geringen Dicke der Schichten 
und aus Anisotropieeffekten in texturierten Schichten. Auch ist es nicht 
immer möglich eine Schichteigenschaft separat zu bestimmen; deshalb wer-
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den auch die Eigenschaften des Verbundes Schicht-Substrat oder das Verhal-
ten der Grenzfläche Schicht-Substrat diskutiert. 
11.2.a Härte 
In der Literatur finden sich Härteangaben von Hartstoffschichten, die im Ver-
gleich zum kompakten Material deutlich geringer und auch deutlich höher 
ausfallen. Neben Abweichungen von der Stöchiometrie, wie dies bei kompak-
ten Stoffen bekannt ist, können geringe Härten durch bevorzugte Kristall-
orientierung beim Schichtwachstum, durch ungünstige Schichtgefüge und 
Dichte, sowie bei Beeinflussung der Messung durch ein weicheres Substrat 
gegeben sein. 
Hartstoffschichten können starke Wachstumstexturen aufweisen, die stoffspe-
zifisch [35) oder herstellungsbedingt [115,116,118] sind. Tab. 4 zeigt für TiC 
und TiB2 die Härteanisotropie einiger Kristallebenen, gemessen an kompak 
ten Einkristallen. Eine gezielte Optimierung der Schichthärte ist somit durch 
Änderung der Abscheideparameter möglich, wenn ein Aufwachsen parallel zu 
den Gleitebenen vermieden wird. Andererseits muß zur Beurteilung von 
Schichthärten die kristallographische Orientierung der Schichten bekannt 
setn. 
'l'ab. 4: Härteanisotrupie von TiB2 und 'l'iC. 
Ebene Häl'te Referenz 
0001 3230 HK 0,1 [66] -TiB2 1010 2430 HK 0,1 [66) -1012 2590 HK 0,1 [66] 
001 3100 HV 0,2 [651 
TiC 110 2700 HV 0,2 [65] 
111 2850 HV 0,2 [65] 
Ungünstige Schichtgefüge können sich bei röntgenographisch einphasigen 
TiN-Schichten in Mikrohärten von 625 HK 0,05 dokumentieren [68], während 
für dichtes, kompaktes TiN Härten bis 2100 HV angegeben werden [55]. Poren 
und Leerstellen zwischen einzelnen Kristalliten sind für geringe Schicht-
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härten verantwortlich [63]. Im Gegensatz zum kompakten Material sind in 
Schichten unter ungünstigen Bedingungen freistehende Kristallite abscheid-
bar, die über die gesamte Schichtdicke keine Berührung zu anderen Kristalli-
ten aufweisen [ 106]. 
Fehler bei der Messung der Schichthärte durch die Beeinflussung des im allge-
meinen weicheren Substrats sind bei zu hohen Prüflasten möglich. Nach ISO-
Norm 4516-1980 ist eine Beeinflussung ausgeschlossen, wenn die Eindring-
tiefe des Diamanten nur ein Zehntel der Schichtdic.:ke ausmacht. In Abhängig-
keit der Härten von Schicht und Substrat kann jedoch schon bei geringeren 
Verhältnissen (5 - 7) von Schichtdicke zu Eindringtiefe keine Beeinflussung 
der gemessenen Härte mehr festgestellt werden [69,701. Nach eigenen Messun-
gen (vgl. Abb. 5) ist bei diesen Verhältnissen von Schichtdicke zu Eindringtiefe 
noch eine leichte Beeinflußung gegeben. ln [671 wird ein formelmäßiger 
Zusammenhang zwischen der wahren Schichthärte, der gemessenen Härte, der 
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Abb. 5: Abhängig·keit der gemessenen Härte einer 'l'iB2-Schicht von der 
Schichtdicke (Substrat Schnellstahl). 
Härteangaben die deutlich über den Werten für kompaktes Material liegen 
finden sich in der Literatur für physikalische abgeschiedene Schichten. In 
Tab. 5 sind einige Literaturwerte von Schichten und kompakten Material ver-
glichen. Nach Schulze [641 weisen solche überhöhten Werte auf Verspannun-
gen und Störungen im Gitteraufbau hin, hervorgerufen z.B. durch einen 
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starken Ionenbeschuß der aufwachsenden Schicht. Auch ist zu berücksichti-
gen, daß bei den teilweise augewandten sehr niedrigen Prüflasten, die eine 
Auswertung unter hoher Vergrößerung im Rasterelektronenmikroskop not-
wendigmachen [62], der elastische Anteil bei der Verformung durch den Prüf-
diamanten größer ist als bei höheren Lasten. 
Tab. 5: Vergleich von Schichthärtenmit Härten des kompakten 
Materials 
kompaktes Material Schicht 
TiN 2100 HV [55] 3500 HV 0,1 [61] 
1850 HV1 [149] 3600 HV 0,001 [62] 
TiC 2800 HV [55] 4000 HV 0,05 [99] 
HfN 1700- 2000 HV [28] 4200 HV 0,001 [62] 
Jl.2.b Zähigkeit 
Der Begriff der Zähigkeit kann bei Hartstoffen nicht absolut gesehen werden, 
da Hartstoffe keine makroskopische Verformbarkeit zulassen und somit per 
Definition keine Zähigkeit aufweisen. Nur innerhalb kleinster Werkstoffberei-
che kann die Möglichkeit bestehen, hohe Spannungen durch Versetzungsbe-
wegung abzubauen. Ansonsten werden Spannungen, die das Festigkeitsniveau 
des Hartstoffes übersteigen, durch Rißbildung abgebaut. Somit unterscheidet 
sich ein "zäher" Hartstoff von einem weniger zähen nicht durch die Verform-
barkeit sondern durch den Widerstand, der der Rißbildung und Rißausbrei-
tung entgegengesetzt wird. 
Bei kompakten Stoffen dient der kritische Spannungsintensitätsfaktor K1c zur 
Beurteilung des Zähigkeitsverhaltens. Die Bestimmung erfolgt durch Biege-
versuche an gekerbten Proben oder durch Auswertung der Rißbildung auf der 
Probenoberfläche um Härteeindrücke oder bei Hertz'scher Pressung. 
Für Schichten bzw. beschichtete Werkstoffe findet sich in der Literatur, abge-
sehen von der technologischen Prüfung mittels Leistendrehtest, kein Beurtei-
lungsmaßstab für das Zähigkeitsverhalten. Es finden sich nur einige 
qualitative Hinweise, daß z.B. die Sprödigkeit von TiN-Schichten geringer 
beurteilt wird als von TiC-Schichten [53], daß bei gleicher Gesamtschichtdicke 
mehrere dünne Lagen weniger spröde sind als eine homogene Schicht [17] und 
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daß Schichten bei Dicken kleiner 10 pm eine "Harstoffduktilität" aufweisen 
[71]. All diese Aussagen basieren jedoch nicht auf einer Messung der Schicht-
zähigkeit, sondern auftechnologischen Erfahrungswerten. 
Die quantitative Bestimmung der Zähigkeit von Schichten ist mit allen für 
kompakte Stoffe genannten Verfahren möglich. Um den Besonderheiten des 
Werkstoffverbunds Schicht-Substrat gerecht zu werden, sind Änderungen der 
Meßmethodik und der Deutung der Ergebnisse notwendig. Versuche von 
Stjernberg [31] zeigen, daß die Dicke einer TiC-Schicht bei der Bruchzähig-
keitsbestimmung von Hartmetallen mit der Länge eines fiktiven Anrisses 
gleichgesetzt werden kann. Andere Autoren [136] finden bei Messung der 
Bruchfestigkeit beschichteter Hartmetalle keine stofflichen Unterschiede zwi-
schen TiC- und TiN-Schichten, sondern nur Abhängigkeiten von Schichtdicke 
und Gefüge. Bei Biegeversuchen beschichteter Stähle können Bruchvorgänge 
in der Schicht durch Aufnahme der akustischen Emission bestimmt werden. 
Peyre et al. [76] stellten mit dieser Methode fest, daß TiN und TiC-Schichten 
Dehnungen bis 1,4 % ohne Bruch ertragen können. TiC-Schichten mit 111-
0rientierung parallel zum Substrat verhalten sich günstiger als bei 100-0rien 
tierung. Dies könnte auf das Vorhandensein von Spaltflächen l30] senkrecht 
zur Substratoberfläche zurückzuführen sein. 
Die Zähigkeitsbestimmung nach der Palmqvistmethode und Hertz'scher Press 
ung sind in Abb. 6a und b dargestellt. Bei der Palmqvistmethode [12], die eine 
einfache Zähigkeitsbestimmung unbeschichteter Hartmetalle und Hartstoffe 
ermöglicht, werden die an den Ecken eines Vickerseindrucks entstehenden so-
genannten Palmqvistrisse aufsummiert und gegenüber den Prüfkräften aufge-
tragen. Im allgemeinen ergibt sich ein linearer Zusammenhang, dessen Ablei-
tung umgekehrt proportional dem Rißwiderstand W ist. Mit empirisch ermit-
telten Konstanten kann bei kompaktem Material aus Rißwiderstand und Här-
te der K1c-Wert berechnet werden. Gl. 2 ist für Hartmetalle, Gl. 3 für Hartstof-
fe anwendbar [138]. Spies [73] berichtet über die erfolgreiche Beschreibung des 
Zähigkeitsverhaltens von Nitrierschichten aufStahl mit der Palmqvistmetho-
de. Da jedoch die Nitriertiefe groß ist im Vergleich zur Eindringtiefe des Dia-
manten, kann aus dieser Untersuchung kein Rückschluß auf die Anwendbar 
keit bei dünnen Schichten gezogen werden. Knotek et al. [74] erhielten keine 
quantitativen Aussagen zur Zähigkeit von CrN- und Cr2N-Schichten, da bei 
CrN keine Risse und bei Cr2N eine Vielzahl von Rissen senkrecht zu den Ein-
druckkanten auftraten. Lawn et al. [131] bestimmten mit der Palmqvistme-
- 20-
thode Druckeigenspannungen an der Oberfläche protonenbestrahlter Gläser, 
wobei die Dicke der eigenspannungsbehafteten Zone verhältnismäßig klein ge-
genüber der entstehenden Rißtiefe ist. Nach Chiang et al [137] ist die Bestim-
mung einer Grenzflächenzähigkeit möglich, wenn sich ein laterales Rißsystem 
in der Grenzfläche Schicht-Substrat bildet. 
Bei Hertz'scher Pressung (siehe Abb. 6b) kann der K1c-Wert aus der kritischen 
Prüfkraft P c, also der Belastung bei der sich gerade noch kein vollständiger 
kreisförmiger Oberflächenriß gebildet hat, bestimmt werden [75]. Mit den 
kritischen Belastungen von Prüfkörpern unterschiedlicher Durchmesser, einer 
"Rißverlängerungsfunktion" und einer empirischen Konstanten, kann die 
Oberflächenenergie und der K1c-Wert berechnet werden. Neueste Untersu-
chungen mit Hertz'scher Pressung an physikalisch und chemisch abgeschie-
denen TiN-Schichten auf Hartmetall weisen auf ein günstigeres Zähigkeits-
verhalten der CVD-Schichten hin [164]. 
Im weiteren sollen sowohl die Palmqvistmethode, als auch die Hertz'sche 
Pressung zur Beurteilung der Zähigkeit gesputterter Schichten dienen. Dabei 
wird zu prüfen sein, ob eine separate Beurteilung der Schicht möglich und ob 
bei Zusammenwirken von Schicht und Substrat die Bestimmung eines Kic-
Wertes sinnvoll ist, oder ob nur eine relative Beurteilung der Schichten gege-
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b) Hertz'sche Pressung [75] (y = Oberflächenenergie; v = Querkontraktion). 
Abb. 6: Möglichkeiten der Zähigkeitsbestimmung kompakter Werkstoffe. 
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1 I.2.c Haftfestigkeit 
Die Haftfestigkeit stellt eine grundlegende Eigenschaft für die Funktions-
fähigkeit eines beschichteten Werkzeugs dar. Die Haftung muß ausreichen, 
um die Reibkräfte zwischen Werkstück und Werkzeug zu übertragen. Die 
höchsten Belastungen treten dabei auf der Freifläche auf, da auch nur dort 
Schichtabplatzungen aufgrund ungenügender Haftung beobachtet werden 
[17]. Auch können thermisch- oder wachstumsbedingte Eigenspannungen in 
der Schicht die Haftfestigkeit beeinflussen [139]. Für eine funktionsfähige 
Werkzeugbeschichtung sollte die Haftfestigkeit in der Größenordnung der 
Schichtfestigkeit liegen. 
Eine Beurteilung der Haftung ist durch direkte und indirekte Meßmethoden 
möglich. Nach Perry et al. [77] eignen sich direkte Methoden für gut haftende 
Schichten nicht, da mit heute verfügbaren Klebstoffen eine maximale Zug-
oder Scherbelastung von 70 Nffim-2 übertragen werden kann. Die gewünschte 
geringe Affinität der Schichtwerkstoffe zu Eisenbasiswerkstoffen ließen auch 
Versuche fehlschlagen, Stahlstempel zur Krafteinleitung an TiC-Schichten 
anzusintern [78,79]. 
Bei den indirekten Methoden der Haftfestigkeitsbestimmung wird durch Ver-
formung der beschichteten Oberfläche die zur Schichtablösung nötige Scher-
kraft in der Grenzfläche erzeugt. Die in der Literatur am häufigsten beschrie-
bene Methode ist der sogenannte Scratch-Test [77]. Bei dem von Heavens [81] 
zur Prüfung von Metallfilmen auf Glas entwickelten Test wird diejenige Last 
bestimmt, bei der die Schicht durch einen über die Probenoberfläche gezogenen 
sphärischen Prüfkörper abgelöst wird. Das von Bejamin und Weaver [82] zur 
Berechnung der Haftfestigkeit F aus der Last P und der Substrathärte H vor-
geschlagene analytische Modell (siehe Abb. 7, GI. (5)) ist nicht allgemein 
gültig. 
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Abb. 7: Bestimmung der Haftfestigkeit F mit dem Scratch-Test nach [140]. 
(Pc = kritische Prüfkraft; H = Substrathärte; r = Radius des 
Prüfkörpers; k = Korrekturfaktor). 
Untersuchungen vonHintermannet al. l83] zeigen einen linearen Anstieg der 
kritischen Last P) also der zur Schichtablösung nötigen Belastung) mit steigen-
der Substrathärte, während nach Gl. (5) unter Voraussetzung konstanter Haft-
festigkeit die kritische Last hyperbolisch mit der Substrathärte abnehmen 
sollte. Auch nimmt die kritische Last für TiC- und TiN-Schichten mit steigen-
der Schichtdicke zu, wobei die Abhängigkeit für weichere Substrate stärker 
ist. Nach Laugier [85] übt auch der Reibkoeffizient zwischen Schicht und Dia-
mant einen Einfluß auf das Meßergebnis aus. Der Einfluß von Schichteigen-
schaften und Schichtgefüge ergibt sich aus der allgemeinen Beobachtung, daß 
TiN-Schichten höhere kritische Lasten aufweisen als 1'iC-Schichten [69,84], 
obwohl der höhere metallische Bindungsanteil des TiC einen günstigen Ein-
fluß auf die Haftfestigkeit ausüben sollte [55]. Unterschiedliche Versagensar-
ten bei Erreichen der kritischen Last, schuppiges Ausbrechen der Schicht 
(cohäsives Versagen), Schichtabplatzungen entlang der Grenzfläche (adhäsi-
ves Versagen) und Überschreiten der Belastungskapazität einer Schicht ver-
langen eine differenzierte Deutung des Meßergebnisses [141]. Nach Mukherjee 
et al. [142] ist die kritische Last nur ein Vergleichsmaßstab zwischen ähn-
lichen Schichten auf identischen Substraten. Insofern scheint die Darstellung 
und der Vergleich von Meßergebnissen aus der Literatur wenig sinnvoll. 
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Als weitere indirekte Methode der Haftfestigkeitsbestimmung wird in der Li-
teratur der Eindrucktest genannt [80]. Bei diesem Test dient die Vergrößerung 
des bei zunehmender Last um einen Vickerseindruck abgelösten Schichtbe-
reichs als Maß für die Haftfestigkeit. Wie beim Scratch-Test ergibt sich auch 
beim Eindrucktest nur ein Vergleichswert, der wiederum von den mechani-
schen Eigenschaften des Substrats und der Schicht abhängig ist. Aus der Lite-
ratur ist nicht ableitbar, ob mit dieser Methode die Festigkeit [80] oder die 
Zähigkeit [137] einer Grenzfläche bestimmt wird. Nach eigenen Untersuchun-
gen reichen die von Sumomogi [80] angegebenen Prüfkräfte von 20 - 100 N für 
gesputterte Al203-Schichten auf Hartmetall bei gut haftenden metallischen 
Hartstoffschichten auf Hartmetall nicht für eine Schichtablösung aus. 
11.2.d Eigenspannungen 
Eigenspannungen in Schichten setzen sich aus einem thermischen und einem 
wachstumsbedingten Anteil zusammen. Die durch das Schichtwachstum ent-
stehenden Spannungen sind von Herstellparametern und von stoffiichen Para-
metern abhängig. In chemisch abgeschiedenen Schichten ergeben sich nur 
thermische Eigenspannungen, da die Schicht spannungsfrei aufwächst [87]. 
Die thermischen Eigenspannungen Oth berechnen sich nach [88] zu: 
E 
c 
0 tl = -- (a - 0 )(1's- 1'M) 





linearer thermischer Ausdehnungskoeffizient Schicht, Substrat 
Ts, TM : Beschichtungs-, Meßtemperatur 
In physikalisch abgeschiedenen Schichten setzt sich der Eigenspannungszu-
stand aus einem thermischen und einem wachstumsbedingten Anteil zusam-
men. Beim Schichtwachstum können sowohl Druck- wie Zugeigenspannungen 
entstehen, die wertmäßig zwischen - 7000 Nmm-2 [89] und der Zugfestigkeit 
des Schichtmaterials [87], also einigen 100 Nmm-2 liegen. Höhere Zugeigen-
spannungen werden durch Rißbildung in der Schicht abgebaut. Eine allgemein 
gültige Erklärung zur Ausbildung wachstumsbedingter Eigenspannungen fin-
det sich in der Literatur nicht. Aus der Vielzahl möglicher Hypothesen [95] 
scheint für gesputterte Schichten die Entstehung von Druckeigenspannugen 
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durch den Beschuß der wachsenden Schicht mit energiereichen Partikeln, die 
wahrscheinlichste Erklärung [90,123]. Andere Autoren [115] sehen eher den 
Einbau von Argonatomen in das Gitter des Schichtmaterials als Ursache für 
Druckeigenspannungen. Zugeigenspannungen, die für aufgedampfte Schich-
ten typisch sind, ergeben sich bei niedrigen Teilchenenergien [88]. Nach 
Hoffman [128] ist bei gesputterten Schichten weniger die Teilchenenergie als 
vielmehr der Winkel des Teilcheneinfalls für die Ausbildung von Zugeigen-
spannungen verantwortlich. Ein streifender Teilcheneinflan kann sich durch 
Teilchenstreuung im Plasma und auf Substratflächen, die nicht parallel zur 
Targetoberfläche liegen, ergeben. Nach Wu [127] besteht in zugspannungsbe-
hafteten Schichten eine Proportionalität zwischen Eigenspannung und Anzahl 
der Korngrenzen, woraus der Schluß abgeleitet wird, daß das Korngrenzenvo-
lumen maßgeblichen Einfluß auf die Ausbildung der Zugeigenspannungen 
hat. 
Der Eigenspannungszustand emer Schicht kann das Verschleißverhalten 
sowie die mechanischen Eigenschaften beeinflussen. Nach Schulze [64] können 
hohe Druckeigenspannungen zu Schichtabplatzungen bei Zerspanungsopera-
tionen führen. Hingegen sind Druckeigenspannungen wahrscheinlich für die 
in [25] dargestellte E'rhöhung der Biegebruchfestigkeit von PVD-TiC-beschich-
teten Hartmetallen verantwortlich. Auch ist der positive Effekt von Druck-
eigenspannungen auf die Zähigkeit von Al203/Zr02-Schneidkeramik bekannt 
[21]. Es ist jedoch zu bedenken, daß bei üblichen Zerspanungstemperaturen 
eine Relaxation der Druckspannungen in gesputterten Schichten stattfinden 
kann. In der Literatur finden sich Hinweise auf einen Zusammenhang zwi-
schen Härte und Spannungszustand [126] sowie zwischen Spannungszustand 
und Haftfestigkeit [98], ohne daß direkte Korrelationen angegeben wurden. 
Für alle der beschriebenen Möglichkeiten der Zähigkeitsbeurteilung von 
Schichten muß der Eigenspannungszustand möglichst genau bekannt sein, um 
die stoffspezifischen Zähigkeitseigenscharten zu ermitteln. Aussagen, wie der 
Eigenspannungszustand bei der Rißzähigkeitsmessung zu berücksichtigen ist, 
finden sich in der Literatur nicht. 
Die Bestimmung der Eigenspannungen kann durch mechanische oder röntge-
nographische Methode erfolgen [95]. Bei der röntgenographischen Spannungs-
ermittlung mit dem sin2w-Verfahren wird ein ebener Spannungszustand mit 
konstanten Rauptspannungen parallel zur Schicht angenommen [87]. Die Pro-
blematik der röntgenographischen Spannungsmessung liegt in der Bestim-
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mung der röntgenographischen Elastizitätskonstanten der zur Spannungsmes-
sung ausgewählten Gitterebenen [91] sowie möglicher Spannungsgradienten 
in der Schicht [89]. Die mechanische' Spannungsermittlung erfolgt i.a. durch 
Beschichten von Metallfolien oder dünnen Glasscheiben, deren Durchbiegung 
mechanisch, interferometrisch oder kapazitiv gemessen werden kann. Eine Zu-
sammenstellung aller für die mechanische Spannungsermittlung gebräuchli-
chen Formeln sowie Angaben zur Gültigkeit bezüglich Dimension der Substra-
te, unterschiedlicher E-Moduli von Schicht und Substrat sowie Dickenverhält-
nis von Schicht und Substrat finden sich bei Brenner et al. [143]. In der vorlie-
genden Arbeit wurden die Eigenspannungen gesputterter Schichten mecha-
nisch aus der Durchbiegung von Titanfolien bestimmt (siehe Kap. III.l.d). 
11.3 Beschichtungsverfahren 
Jl.3.a Chemische Gasphasenabscheidung (CV D) 
Zu den chemischen Beschichtungsverfahren gehören alle Methoden der 
Schichtaufbringung, bei denen Gase im Rezipienten oder auf den Substraten 
zum Schichtwerkstoff reagieren. Anders als in der CVD-Übersicht von Yee [92] 
sollen Verfahren, bei denen Elemente des Schichtwerkstoffs atomar in die 
Gasphase überführt werden und dann spontan reagieren (z.B. reaktives 
Sputtern) nicht als CVD-Verfahren angesehen werden. Bei dem wichtigsten 
zur Herstellung von Hartstoffverbindungen aus der Gasphase augewandten 
Reaktionsmechanismus, der Chemosynthese, werden i.a. Halogenide mit 
Wasserstoff reduziert und mit der Nichtmetallkomponente zur Reaktion 
gebracht [144]. Tab. 6 zeigt die Reaktionsgleichungen einiger Hartstoff-
verbindungen. Phasenbildung und Abscheiderate sind neben der Temperatur 
auch vom Gasfluß und Konzentration abhängig. Typische Abscheideraten von 
0,5 - 4 pmh-1 werden für TiC und TiN genannt [17]. Abb. 8 zeigt schematisch 
den Aufbau einer CVD-Anlage. 
Eine Zwischenstellung bei physikalischer und chemischer Gasphasenabschei-
dung nimmt das Plasma-CVD ein. Durch die katalytische Wirkung des Plas-
mas einer Glimmentladung kann die Substrattemperatur im Vergleich zum 
konventionellen CVD gesenkt werden, bzw. bei gleichen Temperaturen höhere 
Ausbeuten erzielt werden. Rie et al. [107] berichten über die Abscheidung 
stöchiometrischer TiN-Schichten bei 600 oc und Raten von 1- 3pmh-I. 
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'l'ab. 6: CVD-Reaktionen. 
Hartstoff H.eaktion 
TiN TiCl4 + tNz + 2H2---+ 
TiN+ 4HCl 
TiC TiCl4 + CH4---+ TiC + 4HCl 
Alz03 2AlCl3 + 3COz + 3Hz---+ 
Alz03 + 3CO + 6HCl 
TiBz TiCl4 + 2BC13 + 5Hz---+ 
TiBz + 10HCl 
Ofen 
Gase Verdampfer Reaktor 
Temperatur Literatur 
550-950 oc 93 
800- 1000 oc 93 
> 800 oc 19 









Il.3.b Physikalische Abscheidung aus der Gasphase (PVD) 
Eine Unterscheidung der PVD-Prozesse, wie Ionplating, aktivierte reaktive 
Verdampfung (ARE), Sputtern, Bias-Sputtern usw. ist durch eine Gliede~ung 
des Beschichtungsprozesses in drei Verfahrensschritte möglich [94]: 
Überführung der Elemente in die Gasphase 
Transport zum Substrat (Aktivierung) 
Aufwachsen der Schicht 
Verdampfen und Sputtern sind die alternativen Möglichkeiten einen Feststoff 
in den gasförmigen Zustand zu überführen. Beim Sputtern werden Ionen gegen 
eine Kathode (Target) beschleunigt, wobei durch Energieübertrag und Rück-
stoß der Targetatome Stoßkaskaden ausgelöst werden, bei denen die Bindun-
gen von Oberflächenatomen gelöst werden können [96]. Die Erzeugung der 
Ionen erfolgt i.a. in einer Glimmentladung. Die Unterschiede zwischen Sput-
tern und Verdampfen liegen in der Energie, mit der sich die Teilchen von der 
Quelle wegbewegen und in der Rate des in die Gasphase überführten Mate-
rials. Die Teilchenenergie beim Sputtern (einige eV) ist etwa um ein bis zwei 
Größenordnungen höher als bei Verdampfung [95]. Die Verdampfungsraten 
sind stark material- und temperaturabhängig, i.a. aber deutlich höher als 
Sputterraten. Die Sputterausbeute, also die Zahl 'der pro einfallendem Ion ab-
gesputterten Targetatome, unterscheidet sich bei verschiedenen Elementen 
nur um ein Größenordnung (0,2- 2) [97]. 
Struktur und chemische Zusammensetzung kann beim Aufwachsen einer 
Schicht durch einen Ionenbeschuß beeinflußt werden. Hierbei werden ungenü-
gend gebundene Schichtatome und adsorbierte Verunreinigungen nach der 
Kondensation wieder abgestäubt. Abb. 9 zeigt die vier elementaren PVD-Pro-
zesse, die sich aus den alternativen Möglichkeiten der Überführung von Ele-
menten in die Gasphase und dem Aufwachsen der Schicht kombinieren lassen. 
Alle PVD-Prozesse können in inerter oder reaktiver Atmosphäre ablaufen. 
Reaktionen laufen bevorzugt auf der Substratoberfläche und nicht in der Rezi-
pientenatmosphäre ab, da die zur Ableitung der Reaktionswärme nötigen 
Dreierstöße unwahrscheinlich sind [95]. Ohne katalytische Wirkung, z.B. 
eines Plasmas, ist die Darstellung stöchiometrischer Verbindungen bei reak-
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Abb.9: 
Schematische Darstel-
lung der PVD-Prozesse. 
tiver Abscheidung problematisch, da eine thermische Aktivierung bei physika-
lischer Abscheidung im allgemeinen nicht vorhanden ist. König et al. [20] 
stellten fest, daß bei Verdampfung von Titan in einer Stickstoff- oder 
Ammoniakatmosphäre nur etwa 20 At.% Stickstoff in die Schicht eingebaut 
werden. Beim Sputtern ist prozeßbedingt ein Plasma vorhanden und die 
Stöchiometrie der abzuscheidenden Verbindung ist nur vom Reaktivgas-
angebot abhängig [122]. Bei aktivierter reaktiver Verdampfung (ARE) wird 
zwischen Verdampfer und einer Hilfsanode ein Plasma gezündet [99], beim 
lonplating zwischen Verdampfer und den Substraten. 
Die direkte Abscheidung von Verbindungen, also in inerter Rezipientenat-
mosphäre, ist durch Verdampfen nur mit Verbindungen möglich, die unzer-
setzt verdampfen. Diese Begrenzung gilt für direktes Sputtern nicht. Verschie-
bungen in der chemischen Zusammensetzung zwischen Target und Schicht 
sind unter nicht stationären Bedingungen durch "preferential sputtering", also 
dem bevorzugten Absputtern einer Komponente möglich [95]. 
Im weiteren soll zur Herstellung von Schichten mit vielen Phasengrenzen das 
direkte Sputtern mit Magnetronkathoden angewandt werden. Im Gegensatz 
zum Diodensputtern, wo die Substrate als Anode ge!::lchaltet sind, findet beim 
Magnetronsputtern eine elektrische und thermische Trennung zwischen 
Sputterprozeß und Kondensation statt. Abb. 10 zeigt den Aufbau einer Magne-
tronkathode. Durch Wechselwirkung mit dem aufeinander senkrecht stehen-
den elektrischen und magnetischen Feld werden die Elektronen auf eine kreis-








graben::> (nur dort wird das Target abgetragen) herrseht eine hohe Plasmadich-
te, eine hohe Ionisation des Sputtergases und somit eine hohe Sputlerrate. Mit 
0,1- 1 pmmin-1 sind die für Magnetronsputtern typischen Beschichtungsraten 
deutlich höher als beim Diodensputtern. Auch ist die thermische Belastung der 
Substrate geringer, da Elektronen nicht wie beim Diodensputtern gegen die 
Substrate beschleunigt werden, sondern über das um die Kathode liegende 
Anodenblech abfließen. Energetisch betrachtet ist Sputtern jedoch ein ineffi · 
zienter Prozeß, da 95% der Ionenenergie in Wärme umgewandelt wird [101]. 
Gesputterte Teilchen sind bei typischen Beschleunigungsspannungen der 
Ionen von 300 bis 600 V nach Mai:::;sel et al. [101] zu 95 % - 99 % atomar und 
ungeladen. Geladene Teilchen können nur als Anion die Targetoberfläche ver 
lassen. Cluster, also Gitterfragmente aus mehreren Atomen werden beim 
Sputtern nur mit Ionenenergien von einigen ke V beobachtet. 
11.4 Einfluß der Herstellpar·an1eter auf die Eigenschaften 
gesputterter Schichten 
Gesputterte Hartstoffschichten werden allgemein reaktiv, also durch Ab 
sputtern eines Metalltarg·ets in einem Gemisch aus inertem und reaktivem 
Gas, abgeschieden. Die Darstellung von Schichten mit vielen Phasengrenzen 
soll durch direktes Sputtern erfolgen (siehe Kap. III). Die beim direkten Ab 
scheiden von Hartstoffschichten benötigten Hartstofftargets sind gegenüber 
Metalltargets in der Herstellung aufwendiger und weisen für gewisse Anforde-
rungen (Elektronik) oft nicht die gewünschte Reinheit auf. Auch begrenzt die 
Temperaturwechselbeständigkeit spröder Targetmaterialien die maximal an 
das Target angelegte Leistung (10 20 Wem 2) und somit die Sputterrate. 
Günstiger verhalten sieh Hart:::;tofftargets hin:::;iehtlich Änderungen der 
Stöchiometrie über die Ausdehnung der Kathode, die bei großen Targets im 
reaktiven Betrieb nur mit spezieller Gaszuführung auszuschließen sind. 
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Wegen der geringen Verbreitung der direkten Abscheidung von Hartstoffen 
finden sich in der Literatur nur einige Hinweise zum Diodensputtern von TiC 
[105]. Aussagen zu günstigen Prozeßparametern beim direkten Sputtern von 
TiC, TiN und TiB2 bei Anwendung von Magnetronkathoden finden sich nicht. 
Der Einfluß der Prozeßparameter Reaktivgasanteil und Biaspotential auf 
Eigenschaften und Gefüge von reaktiv gesputterten TiC- und TiN-Schichten 
ist in [ 48] und [122] beschrieben. Im weiteren sollen unabhängig von den Be-
schichtungsverfahren die Wirkung der Prozeßparameter Substrattemperatur, 
Sputterleistung und Argondruck auf Schichteigenschaften und Gefüge 
beschrieben werden. 
Die Struktur und somit die Eigenschaften von Sputterschichten sind durch 
Rezipientendruck und Substrattemperatur beschreibbar. Die beim Magnetron-
sputtern von Metallen von Thornton [102] gefundenen Zusammenhänge sind 
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sind Abschattungseffekte bei Zone 1, Oberflächendiffusion bei Zone 2 und 
Volumendiffusion bei Zone 3. Schichtgefüge der Zone 1, bestehend aus Stengel-
kristallen mit zum Teil offenen Korngrenzen, ergeben sich bei hohem Argon-
druck, schrägem Teilcheneinfall und rauher Substratoberfläche. Wird die Sub-
strattemperatur so weit erhöht, daß die Abschattungseffekte durch Oberflä-
chendiffusion der adsorbierten Atome kompensiert werden, entsteht ein 
Schichtgefüge der Zone 2. Homologe Substrattemperaturen (bzgl. Schicht 
material) größer 0,8 bewirken bei zunehmender Volumendiffusion eine Rekri 
stallisation der Schicht (Zone 3). Zwischen Zone 1 und Zone 2 entsteht bei nied 
rigem Argondruck bzw. einer homologen Subslrattemperatur von 0,3 bis 0,5 
ein dichtes Schichtgefüge mit geringer Kristallitgröße tZone T). Günstige me 
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chanische Eigenschaften sind von Schichten mit einem Gefüge der Zone T zu 
erwarten [102]. Nach Jehn et al. [103] sind beim reaktiven Sputtern von TiN 
schon bei einer homologen Temperatur von 0,2 dichte Schichten möglich und 
es ist zu fragen, ob für die Bestimmung der homologen Temperatur der 
Schmelzpunkt des TiN (3223 K) oder des Titans (1941 K) herangezogen werden 
muß. 
Zwischen Substrattemperatur und Schichthärte finden Münz et al. [104] bei 
TiN einen Zusammenhang der Form HV = -880 + 665 In Ts (Ts in °C). Bosch 
[ 48] kann hingegen im Temperaturbereich 450- 630 oc keinen signifikanten 
Einfluß der Substrattemperatur auf die Schichthärte feststellen. Jehn [62] be-
obachtet einen Härteanstieg bei reaktivem Sputtern von TiN und HfN bei Ver-
ringerung des Totaldrucks und führt dies auf Änderungen der Schichtstru:ktur 
zurück. / 
Niedriger Argondruck und hohe Substrattemperaturen haben auch auf die 
Haftfestigkeit einen positiven Einfluß. Pan et al. [105] stellen beim direkten 
Diodensputtern von Titancarbid eine Verdopplung der kritischen Last bei 
Reduzierung des Argondrucks von 4 auf 2 Pa fest. Nach Jehn et al. [103] be-
wirkt eine Änderung der Substrattemperatur 25 auf 500 oc beim reaktiven 
Magnetronsputtern von TiN eine deutliche Verbesserung der Haftfestigkeit. 
Bei niedrigen Totaldrücken (0,68 Pa) ist der Effekt der Substrattemperatur 
größer als bei hohen Drücken (1,7 Pa). 
Die Eigenspannungen in physikalisch abgeschiedenen Schichten werden nach 
Bosch [ 48] besonders stark von der Leistung bzw. Sputterrate beeinflußt. 
Druckspannungen von - 365 N/mm2 beim reaktiven Bias-Sputtern von TiN 
werden durch Erhöhung der Leistung zu Null reduziert, da die Zahl der auf die 
Schichtoberfläche auftreffenden Argonionen im Verhältnis zu den Schichtato-
men abnimmt. Demarne et al. [106] finden eine starke Abhängigkeit zwischen 
Druckeigenspannungen und Bias-Potential. Untersuchungen von Hoffman et 
al. [90] über magnetrongesputterte Metallschichten (Al, V, Zr, Nb, W) zeigen, 
daß bei niedrigem Argondruck (0,1 Pa) Druckspannungen, bei hohem Argon-
druck (1 Pa) Zugspannungen in den Schichten vorliegen. 
Aussagen zur Abhängigkeit zwischen dem Zähigkeitsverhalten von Schichten 
und den Herstellparametern finden sich in der Literatur nicht. 
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111. Herstellung und Untersuchung von neu-
artigen speziellen Sputterschichten 
111.1 Experimentelles 
Ill.I.a Schichtherstellung 
Schichten mit vielen Phasengrenzen 
Die Darstellung von Schichten mit vielen Phasengrenzen kann durch simulta-
nes und sequentielles Sputtern erfolgen. In Abb. 12 sind die beiden Methoden 
am Beispiel der Phasen TiC und TiB2 dargestellt. Schichten mit vielen Pha-
sengrenzen, die eine Phasenverteilung im Nanometerbereich aufweisen, sollen 
als nanodisperse Schichten bezeichnet werden. Beim sequentiellen Sputtern 
Simultan 
TiC/TiB2- Target 
0 0 0 Substrate 
'---------' 
•.· •. ·.·····ut~~~TiC 
a~~~·:h :::.;:. ~ TiB2 
Beeinflussung der Phasenver-





Abb. 12: Herstellung nanodisperser Schichten. 
wird mit mindestens zwei Targets gesputtert, unter denen die Substrate auf 
einem Drehteller bewegt werden. Über die Haltezeiten der Substrate unter den 
Kathoden kann die Dicke der homogenen Schichtbereiche und die Anzahl der 
Phasenübergänge eingestellt werden. Neben der dargestellten Kombination 
TiC-TiB2 wurden sequentielle TiB2-TiN- und TiC-TiN-Schichten mit 10, 100, 
250, 500 und 1000 Einzellagen hergestellt. Beim simultanen Sputtern, bei dem 
ein mehrphasiges Target abgesputtert wird, entsteht eine amorphe Hartstoff-
schicht. Bei der Kristallisation einer simultan gesputterten Schicht bildet sich 
ein mehrphasiges Schichtgefüge mit einer hohen Zahl von Phasengrenzen. Der 
Einfluß von Glühbehandlungen auf den Aufbau, die Eigenschaften und das 
Verschleißverhalten von simultanen Schichten wurde in der vorliegenden 
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Arbeit nicht untersucht. Untersucht wurden bislang nur simultane TiCtriB2-
Schichten im amorphen Zustand. 
• Targets 
In Tab. 7 sind diesputtertechnisch relevanten Eigenschaften der für die Her-
stellung einlagiger und nanodisperser Schichten angewandeten Targets aufge-
führt. Für einlagige und sequentielle Schichten standen Targets mit 150 mm 
0 zur Verfügung, während das für die simultanen Schichten benötigte, selbst 
hergestellte zweiphasige TiCffiB2-Target nur mit einem Durchmesser von 75 
mm gefertigt werden konnte. 
Tab. 7: Eigenschaften der Hartstofftargets 
TiC 'I' iN TiB2 Ti C/'l'i R2 
Herstellung heißgepreßt heißgepreßt heißgepreßt heißgepreßt 
Dichte 79% 70-73% > 95% > 99,5% 
Durchmesser 150mm 150mm 150mm 75mm 
Reinheit > 99 51) 
' 
> 99 51) 
' 
> 99 72) 
' 
> 98% 
molare Zu- 51,7 %Ti 50,6 %Ti 33,9 %Ti 50 %TiC 




I) Herstellerangabe Leybold-Heraus 
2) Herstellerangabe Elektroschmelzwerk Kempten 
Abscheideparameter 
Die Prozeßparameter Argondruck und die an das Target angelegte elektrische 
Leistung wurden bei einlagigen und simultanen Schichten variiert (siehe Tab. 
8). Die untere Grenze für den Argondruck ergibt sich aus Plasmainstabilitä-
ten, die bei dem 75 mm großen Target aufgrund des schwächeren Magnet-
systems schon bei 0,2 Pa auftraten. Nach oben sind Argondruck und Leistung 
durch einsetzende Spannungsüberschläge begrenzt. Auch sind 10 Wcm-2 spezi-
fische Leistung für spröde Targetmaterialien als Obergrenze anzusehen, die 
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bei TiN schon mit 8,5 Wcm-2 überschritten ist. Das Target wies nach Ver-
suchen mit einer Sputterleistung von 1500 W Risse auf. Tab. 9 zeigt die im 
Tab. 8: Variation der Prozeßparameter bei einlagi-
gen und simultanen Schichten. 
Einlagenschichten 'l'iC, TiN, 'l'iH2 
Argondruck 0,08; 0,2; 0,4; 0,8; 2,0 Pa 
Leistung 500; 1000; 1500 W DC 
spez. Leistung 2,8; 5,6; 8,5 Wcm-2 
simultane TiC/'l'iß2-Schichten 
Argondruck 0,2; 0,4; 0,8; 2,0 Pa 
Leistung 270; 500; 750 W DC 
spez. Leistung 6,1; 11; 16,9 Wcm-2 
Tab. 9: Sputterraten einphasiger Materialien. 
Targetmaterial Sputterrate bei spez. Leistung von 5,6 Wcm-2 DC 
TiN 7,2 pmh-1 
TiC 6,6 pmh-l 
TiB2 5,8 pmh-1 
Zentrum der Kathoden gemessenen Abscheideraten einphasiger Materialien 
bei einer Leistung von 1000 W. Die angegebenen Daten gelten für neue 
Targets und fallen über die Lebensdauer des Targets um bis zu 30 % ab. Die 
Raten sind proportional der angelegten Leistung und nur geringfügig 
abhängig vom Argondruck. Zur Erzielung vergleichbarer Sputterraten bei 
simultanen Schichten mußte die spezifische Leistung für das 75 mm große 
Target etwa verdoppelt werden. Aus der hohen Flächenleistung ergaben sich 
aufgrundder günstigen mechanischen Eigenschaften dieses Targetmaterials 
[4] keine Schwierigkeiten. Durch Versuche mit einem 75 mm großen 
TiC-Target konnte gezeigt werden, daß die geringeSputterrate im Vergleich 
zu einphasigen, größeren Targets keine spezielle Eigenschaft des zweiphasigen 
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Materials ist, sondern nur von der Geometrie des Targets und des Magneten 
abhängt. 
S"equentielle Schichten wurden in den Kombinationen TiC-TiBz, TiBz-TiN und 
TiC-TiN abgeschieden. Die erstgenannte Phase bildet jeweils die erste Lage 
auf dem Substrat. In Tab. 10 sind für sequentielle Schichten mit einer Gesamt-
schichtdicke von 5 pm die rechnerische Dicke der Einzellagen in nm und in der 
Anzahl der aufgewachsenen Elementarzellen (ao- 500 pm) angegeben. AlsPro-
zeßparameter für die Abscheidung sequentieller Schichten wurden nach den 
Erfahrungen mit Einlagenschichten und um die Vergleichbarkeit zu simulta-
nen Schichten zu gewährleisten 0,2 Pa Argondruck und eine Leistung von 
1000 W DC gewählt. Alle Schichten wurden mit einer Dicke von 5 pm ± 0,5 
pm hergestellt. 
'I'ab. 10: Sequentielle Schichten aus dem System TiC-TiBz-TiN. 
Dicke einer Lage Dicke einer Lage Systeme Anzahl Lagen in nm in Elementar-zellen 
TiC-TiBz 10 500 1000 
100 50 100 
TiBz-TiN 250 20 40 
TiC-TiN 500 10 20 
1000 5 10 
• Sputteranlage 
Zur Schichtherstellung stand ein modifiziertes Laborsystem (Z 550, Leybold-
Heraeus) zur Verfügung. Abb. 13 zeigt den schematischen Aufbau. Das Pump-
system aus Drehschieber- und Turbomolekularpumpe (Saugvermögen 450 ls-1) 
ermöglichte ein Endvakuum besser 0,2·10-4 Pa. Bei Erreichen dieses Druckes 
wurde mit den Versuchen begonnen. Während der Beschichtung war das 
Pumpsystem auf ca. 10% seiner maximalen Leistung gedrosselt. Das Spulter-
ätzen vor der eigentlichen Beschichtung wurde mit Hochfrequenz ausgeführt, 
das Abspultern der Hartstofftargets erfolgte mit Gleichspannung. Die Substra-
te waren während der Beschichtung geerdet. Die apparative Möglichkeit des 
Hochfrequenzzerstäubens (siehe Abb. 13) ist für metallische Hartstoffe nicht 
notwendig und bringt nach eigenen Erfahrungen hinsichtlich Sputterrate und 






Target-Substrat betrug 55 nun. Eine spezielle Tellersteuerung ermöglichte 
Haltezeiten des Drehtellers von 1 bis 600 Sekunden unter den Kathoden. 
lll.l.b Substrate und Substratvorbereitung 
Als Substratmaterial wurde Hartmetall ausgewählt, um Vergleiche zu kom-
merziellen, nach dem CVD-Verfahren beschichteten Hartmetallen, zu ermögli-
chen. Entsprechend dem Untersuchungsziel wurden vier unterschiedliche 
Hartmetallqualitäten beschichtet. Die chemische Zusammensetzung der Sub-
strate ist in Tab. 11 wiedergegeben. Das reine WC/Co-Hartmetall H1 diente als 
Substrat für röntgenographische Untersuchungen um Koinzidenzen zwischen 
Linien des TiC der Schicht mit denen des (Ti,Ta)C-Mischkarbids auszuschlie-
ßen. Zur Messung der Eigenschaften Härte, Haftfestigkeit und Rißwiderstand 
wurden Schichten aufH2-Substrate abgeschieden. Wichtig für die Anwendung 
des Palmqvistverfahrens ist, daß auch das unbeschichtete Substrat bei ent-
sprechender Belastung Risse aufweist. Für die Drehversuche wurde ein Hart-
metall (H3) der Zerspanungsgruppe M15, für den Leistendrehtest der Zerspa-
nungsgruppe P20 - P30 (H4) ausgewählt. Alle Schneidplättchen hatten die 
Geometrie SNUN 120408. 
Die Substrate H1 und H2 wurden vor dem Beschichten folgendermaßen 
metaBographisch poliert: 
Vorschleifen auf20 pm Diamantscheibe 
Läppen auf"Petrodisc"-Scheiben mit 7 pm und 1 pm Diamantpaste 
Polieren aufhartem Tuch mit 1 pm Diamantpaste 
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'l'ab. 11: Chemische Zusammensetzung und Eigenschaften der 
Substrate. 
a) Chemische Zusammensetzung nach Brooks [32]. 
Substrat Gew.%WC Gew.%Co Gew.% ('J'i,Ta,Nb)C 
H1 94 6 0 
H2 85,5 6 8,5 
H3 81 7 12 
H4 70 10 20 
b) Eigenschaften nach Preikschat [135l 
Rißwider- KIC 
Substrat Härte stand (3-Punkt-HVIO Nmm-2 Biegeversuch) MNm213 
H1 1650 714 13,9 ± 1,2 
H2 1800 432 10,0 ± 0,4 
H3 1650 806 13,1 ± 0,7 
H4 1450 1123 14,5 ± 0,4 
Dieses Verfahren wurde auch bei allen metaBographischen Schliffen von 
Schichten angewandt, da nur dieses Verfahren eine randscharfe Politur er-
möglicht. Für die Zerspanungsversuche wurden die Substrate H3 und H4 kurz 
auf ein Poliertuch (1 pm Diamantpaste) gehalten, um oberflächliche nicht-
metallische Kontamination zu entfernen. Desweiteren wurden die Substrate in 
Wasser abgewaschen und einer 15-minütigen Ultraschallbehandlung in 
Aceton unterworfen. 
Direkt vor dem Beschichten schloß sich als letzter Reinigungsschritt in der 
Sputteranlage ein 20-minütiges Ionenätzen bei einer Leistungsdichte von 0,5 
Wcm-2 an. Nach Erfahrungen von Bosch [48] ist unter diesen Bedingungen ein 
partielles Überätzen von Gefügebestandteilen im Hartmetall ausgeschlossen. 
Der Argondruck beim Ätzen wurde mit 0,4 Pa so eingestellt, daß der Abstand 
Probe:-Rezipientenwand in der Größenordnung der mittleren freien Wellen-
länge der abgestäubten Teilchen und der Argonionen liegt. Andernfalls kann 
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nach Moesta [108] ein erheblicher Teil der abgetragenen Materie auf die zu 
reinigende Oberfläche zurückdiffundieren. Zwischen dem Ionenätzen und dem 
Beschichtungsprozeß wurde ca. eine Minute auf eine Blende gesputtert, um die 
Targetoberfläche von Kontamination zu reinigen. 
III.l.c Untersuchungen zum Schichtaufbau 
• Rön tgenogra phiseheUntersuch ungen 
Die Bestimmung der abgeschiedenen Phasen, der Aufwachstexturen und der 
Gitterkonstanten erfolgte in einem Diffraktometer (Seiffert PAD Il) mit Cu-
Strahlung und nachgeschaltetem Monochromator. Die Eichung des Diffrakto-
meter wurde mit Si-Pulver vorgenommen. 
Die Quantifizierung der Wachstumstexturen in TiC- und TiN-Schichten er-








Rm Intensitätsverhältnis zwischen (111)- und (200)-Peak in der Schicht 
Re entsprechendes Verhältnis bei statistischer Orientierung der 
Kristallite 
Bei statistischer Verteilung der (111)- und (200)-Ebenen nimmt der Textur-
parameter den Wert 0 an, bei (111)-0rientierung + 1 und bei (200)-0rientie-
rung- 1. Der Re-Wert wurde für TiC zu 0,53 und für TiN zu 0,57 an einer Pul-
verprobe bestimmt. Auf eine Korrektur der Peakintensitäten wurde wegen des 
geringen Winkelabstandes der Reflexe verzichtet. 
OberflächenanalytischeUntersuchungen 
Die Bestimmung der Stöchiometrie und des Sauerstoffgehalts einlagiger 
Schichten erfolgte mit Augerelektronenspektroskopie (PHI 5545). Durch Ver-
gleich der Schichtspektren mit Spektren heißgepreßter Standards ist eine 
halbquantitative chemische Analyse von Schichten möglich. Zur Kontrolle 
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dieser Ergebnisse wurden Schichten ausgewählter Parameterkombinationen 
auf Kupferfolien (Dicke 0,1 mm) abgeschieden und naßchemisch analysiert. 
Die Untersuchungen zur chemischen Zusammensetzung der Phasengrenzen 
sequentieller Schichten erfolgte in einem hochortsauflösenden Auger-System 
(PHI 600) durch Aufnahme von Tiefenprofilen. Abgesputtert wurde mit einem 
1 ke V Argonionenstrahl unter einem Winkel von 45° zur Oberfläche. 
Elektronenmikroskopische Untersuchungen 
Die Schichtgefüge wurden an rastermikroskopischen Aufnahmen (JSM-840) 
von Bruchflächen analysiert. Beschichtete Hartmetalle (Hl) wurden von der 
Unterseite angesägt und von der Schichtseite gebrochen. Aufgrund des großen 
Unterschiedes der Atommassen von Wolfram und Titan wurden die Bruch-
flächen zur Kontrastabschwächung mit Gold besputtert. 
PVD-Schichten, auf 20 nm dicke Kohlenstoff-Filme (Polaron) abgeschieden, 
konnten direkt durchstrahlungsmikroskopisch untersucht werden (Hitachi 
700H). Aus CVD-beschichteten Hartmetallen wurden Scheiben von 3 mm 
Durchmesser und ca. 200 pm Dicke herausgearbeitet. Diese wurden mecha-
nisch auf ca. 60 pm geschliffen und durch Ionenätzen (6 kV, 11 o Strahlwinkel 
zur Oberfläche) auf eine durchstrahlbare Dicke gebracht. 
lll.l.d Bestimmung der Schichteigenschaften 
Härte 
Die angegebenen Härtewerte stellen Mittelwerte aus fünf Eindrücken bei 
einer Belastung von 0,49 N (HV 0,05) dar. Das Ausmessen der Eindrücke er-
folgte unter 1200x Vergrößerung, wobei die Auswertbarkeit durch Differen-
tialinterferenzkontrast verbessert wurde (Zeiss Mikrohärteprüfer MHP). Die 
im Okular eingeblendeten Meßstriche wurden an zwei Eindruckkanten innen 
angelegt und mit den beiden anderen Kanten zur Deckung gebracht. Diese 
Einstellung wurde an einem Eichstandard überprüft. 
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. • Rißwiderstand, Hertz'sche Pressung 
Zur Bestimmung des Rißwiderstandes nach dem Palmqvistkonzept wurden in 
beschichtete H2-Substrate Vickerseindrücke mit 30, 50 und 100 N Belastung 
eingebracht (Zwick Härteprüfer). Die Palmqvistrisse wurden lichtmikrosko-
pisch unter 500facher Vergrößerung ausgemessen (Leitz Metalloplan). Eine 
detaillierte Beschreibung der Meßmethodik findet sich in [58]. Bei allen Pro-
ben mit auswertbaren Rissen ergab sich ein linearer Zusammenhang zwischen 
Prüfkraft und Rißlängensumme. Der Rißwiderstand W in Nmm-1 errechnet 
sich als Kehrwert der Steigung der Prüfkraft-Rißlängen-Geraden. 
Zur Bestimmung des Zähigkeitsverhaltens bei Hertz'scher Pressung wurden 
beschichtete H2-Hartmetalle mit einem Rockweildiamanten belastet. Die For-
derung eines sphärischen Prüfkörpers ist erfüllt, wenn die Eindrücke kleiner 
als der Radius des Diamanten sind (200 pm). Die Belastung wurde von Ein-
druck zu Eindruck um 5 N erhöht, wobei diejenige Last mikroskopisch be-
stimmt wurde, bei der sich gerade noch kein vollständiget kreisformiger Ober-
flächenriß gebildet hat. 
Haftfestigkeitsbeurteilung 
Zur Haftfestigkeitsbeurteilung stand ein automatischer Scratch-Tester (Reve-
test des LSRH) zur Verfügung. Eine Normung der Meßparameter zu diesem 
Test existiert nicht. Als Prüfkörper diente ein RockweHdiamant (0,2 mm 
Spitzenradius, 120° Keg·elwinkel) der mit 10 mmmin~l über die Probe gezogen 
wurde. Die Last wurde dabei kontinuierlich mit 150 Nmin~ I bis zum Schicht-
versagen erhöht. Das Schichtversagen wurde durch Aufnahme der akustischen 
Emission bestimmt. Die Scratch-Spuren wurden sowohl von der Oberfläche als 
auch an Schliffen senkrecht zur Scratch-Richtung untersucht. 
Ei genspann ungen 
Die Eigenspannungen gespU'tterter Schichten wurden aus der Durchbiegung 
beschichteter Titanfolien bestimmt. Es gilt der Zusammenhang [88]: 
o=·-------
(8) 
3(1 -V )· (U2)2· d 
s 
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ö = Auslenkung in der Folienmitte 
Es = E-Modul Substrat (ETi = 110000 Nmm-2) 
D = Dicke der Folie 
Vs = Querkontraktion Substrat (VTi = 0,33) 
1 = Länge der Folie 
d = Schichtdicke 
Das Vorzeichen der Spannung ergibt sich bei konkaver Biegung zu-, bei kon-
verxer zu +.Nach Wilcock et al. [109] ist GI. 8 anwendbar wenn gilt: 
-ö ~ D 
-D ~ d 
- Es :::::: E-Modul Schicht 
- Substratbreite < l/2 
Weist die Schicht einen höheren E-Modul auf als das Substrat, muß die nach 
Gl. (8) errechnete Spannung folgendermaßen korrigiert werden [110]: 
I 
Ec d j 




Ec = E-Modul Schicht 
(9) 
Die Dimension der Titansubstrate betrug 50 mm x 10 mm x 0,1 mm (Länge x 
Breite x Dicke). Bei Schichtdicken von 0,5 - 0,7 }lm ergaben sich mit einer 
Tiefenmeßschraube meßbare Durchbiegungen. Die in [109] gestellten Forde-
rungen hinsichtlich Probendicke, Schichtdicke und Auslenkung der beschich-
teten Probe sind somit erfüllt. Auf eine Korrektur der berechneten Spannun-
gen nach Gl. (9) wurde aus Unkenntnis des genauen E-Moduls der Schichten 
verzichtet. Auch beträgt der Fehler bei einem d!D-Verhältnis von 0,007 und 
eine Ec/Es-Verhältnis von 3 nur 6 %. Vor dem Beschichten wurden die Titan-
substrate 2 Stunden bei 700 oc im Vakuum spannungsfrei geglüht. 
Zur Kontrolle der mechanisch ermittelten Eigenspannungswerte werden an 
ausgewählten Schichten (H1-Substrat) eine röntgenographische Spannungser-
mittlung nach der sin2w-Methode durchgeführt [145]. Die Bestimmung der 
röntgenographischen Elastizitätskonstanten der vermessenen Gitterebenen 
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erfolgte durch Lastspannungsmessungen an beschichteten Aluminium-
Proben. Für Details sei auf[145] verwiesen. 
I!I.l.e Verschleißverhalten 
Schneidhaltigkeitsuntersuchungen wurden an einem weichgeglühten Stahl 
Ck45N im glatten und unterbrochenen Schnitt durchgeführt. Tab. 12 zeigt die 
chemische Zusammensetzung des zerspanten Stahls. Die Schnittbedingungen 
Tab. 12: Chemische Zusammensetzung des zerspanten Stahles (in 
Gew.%), Herstellerangaben Klöckner Werke AG. 
c Si Mn p s Al Cr Mo Ni 
0,44 0,24 0,58 0,014 0,028 0,033 0,13 0,03 0,05 
sind in Tab. 13 aufgeführt. Für die Versuche mit unterbrochenem Schnitt 
wurde der von Fabry [ 46] vorgeschlagene Leistendrehtest angewandt. Abb. 14 
zeigt einen Querschnitt des Werkstücks. Das Leistenmaterial stammte aus der 
gleichen Charge wie das Rundmaterial für die Dreh versuche. 
Tab. 13: Zerspanbedingungen 
glatter Schnitt unterbrochener Schnitt 
Schni ttgesch wi ndi gkei t 250 mmin-1 125 mmin-1 
Vc 
Vorschub f 2mm U-1 2 mm U-1 
Schni ttiefe a 2mm 2mm 
Plattengeometrie SNUN120408 SNUN120408 
Plattenhalter CSBNR 3232P 12-C CSBNR 3232P 12-C 
Die Kolktiefe wurde mit einem Oberflächenmeßgerät bestimmt (Perthometer 
SP6). Der angegebene Wert bezieht sich auf die tiefste Stelle im Kolk. Die Ver-
schleißmarkenbreite wurde lichtmikroskopisch ausgewertet. Bei stark scharti~ 
ger Verschleißmarke wird ein minimaler und ein maximaler Wert angegeben, 
ansonsten ein gemittelter Wert. 
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IH.2.a Chemische Zusammensetzung und Phasenanalyse 
• Einlagige Schichten 
Eine quantitative chemische Analyse von Titanhartstoffschichten ist mit AES 
nach Schneider et al. [146] und Sundgren [122] durch Vergleich der Peak-
höhenverhältnisse möglich. Tab. 14 zeigt die Ergebnisse der Auger-Unter-
suchungen an einlagigen TiC, TiN und TiBz-Schichten. Zur Beurteilung des 
Nichtmetalltritanverhältnisses sind die Peakhöhenverhältnisse der C-, N- und 
B-Peaks zum negativen Teil der Ti-Peaks bei 418 eV aufgeführt. Nach 
Schneider et al. [146] ist im System Ti-N-O nur die negative Flanke dieses 
Peaks unabhängig von der Konzentration der Nichtmetallkomponenten. Zur 
Abschätzung des Sauerstoffgehalts der Schichten ist die relative Höhe des 
Sauerstoffpeaks bei 510 e V in mm angegeben. 
Die gesputterten Schichten weisen mit Ausnahme der bei 0,08 Pa abgeschiede-
nen TiC-Schicht, im Vergleich zu den heißgepreßten TiC- und TiN-Standards 
bei niedrigem Argondruck ein geringfügig höheres Nichtmetalltritanverhält-
nis und bei hohem Argondruck ein etwas geringeres Nichtmetalltritanverhält-
nis auf (vgl. Tab. 14). Der Sauerstoffgehalt der TiC- und TiN-Schichten nimmt 
mit steigendem Abscheidedruck zu. Aufgrund der vollständigen Mischbarkeit 
im System TiC-TiN-TiO ist der Einbau des Sauerstoffs in das TiC- bzw. TiN-
Gitter wahrscheinlich. Dies kann eine Veränderung der Auger-Peaks bewir-
ken, wodurch ein direkter Vergleich mit den heißgepreßten Standards 
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Tab. 14: Ergebnisse der Auger-Untersuchungen zur Beurteilung des Nicht-
metalltritantverhältnisses und des Sauerstoffgehaltes einlagiger 
Schichten (Sputterleistung 500 W). 
TiC TiN 1'iB2 
Argon-
druck 272eV C 5lOeV 0 38leV N 510eV 0 179eV B 510eV 0 
418eV Ti neg inmm 418eV Ti neg in mm 418eVTineg inmm 
0,08 Pa 1,29 4 2,37 3 1,13 2 
0,2Pa 1,87 5 2,37 3 1,07 3 
0,4Pa 1,84 8 2,23 6 1,05 4 
0,8Pa 1,75 12 2,17 11 1,03 5 
2,0Pa 1,66 24 2,20 12 0,90 19 
Standard 1,83 12 2,29 7 0,90 3 
Standard Ti 50,0 Ti 50,5 Ti 33,3 
naß- c 49,2 N 47,4 B 66,2 
chemisch 0 0,7 0 1,8 0 0,5 
Atom% 
erschwert wird. Es kann jedoch gesagt werden, daß die Zusammensetzung der 
direkt gesputterten TiC- und TiN-Schichten der Targetzusammensetzung ent-
spricht, somit also stöchiometrische TiC- und TiN-Schichten vorliegen. 
Dieses Ergebnis wird in der Literatur bestätigt, wonach beim Sputtern von TiC 
von Sundgren [122] und von Wehner [98] keine Veränderungen zwischen 
Target- und Schichtzusammensetzung festgestellt werden kann, obwohl das 
Verhältnis der Sputterausbeuten Ctri 0,24 beträgt. Nach Wehner [98] wird 
schon nach wenigen abgesputterten Atomlagen ein Gleichgewichtszustand er-
reicht, der der tatsächlichen chemischen Zusammensetzung des Targets ent-
spricht. Für TiN wird eine minimale Erhöhung des Stickstoffgehalts der 
Schicht im Vergleich zum Target beobachtet [122]. 
Zur Untermauerung der Auger-Ergebnisse wurden auf Cu-Folie aufgesput-
terte TiC-, TiN- und TiB2-Schichten naßchemisch analysiert. Die Ergebnisse 
sind in Tab. 15 zusammengestellt. Die stöchiometrisch Zusammensetzung der 
TiN-Schichten wird durch die naßchemische Analyse bestätigt. Die Analyse 
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der TiC-Schichten, die mit einer gewissen Unsicherheit behaftet ist, deutet auf 
eine Kohlenstoff-Überstöchiometrie hin. Untersuchungen mit der Mikrosonde 
an TiC-Schichten stützenjedoch die Auger-Ergebnisse. 
Tab. 15: Atomares Nichtmetall!ritanverhältnis einlagiger Schichten 
(Sputterleistung 500 W) nach naßchemischer Analyse. 
Argondruck TiC TiN Tiß2 
0,08Pa 1,14 ± 0,03 0,98 ± 0,03 2,93 ± 0,01 
0,2Pa 1,27 ± 0,02 0,98 ± 0,03 2,95 ± 0,02 
0,4Pa 1,17 1,01 ± 0,04 2,74 ± 0,01 
0,8Pa - 0,98 ± 0,05 -
Entsprechend der chemischen Zusammensetzung werden direkt gesputterte 
TiC- und TiN-Schichten einphasig abgeschieden. Eine Beurteilung der 
Stöchiometrie und des Sauerstoffgehalts anhand der Gitterparameter [49] ist 
bei eigenspannungsbehafteten Schichten problematisch. Die Darstellung der 
Gitterparameter einlagiger Schichten erfolgt deshalb in Kap. ID.3.a. 
Beim Absputtern eines TiB2-Targets bei niedrigem Argondruck ergeben sich 
nach Auger-Untersuchungen und der naßchemischen Analyse Schichten mit 
erhöhter Borkonzentration (vgl. Tab. 14, 15). Ein bevorzugtes Sputtern von Ti 
und B scheint unwahrscheinlich, da über die gesamte Targetlebensdauer ein 
erhöhter Borpegel in den Schichten festgestellt wird. Transportphänomene 
sollten nach den Erfahrungen mit TiN und TiC ausgeschlossen sein, so daß 
sich die Überstöchiometrie nur während des Aufwachsprozesses ausbilden 
kann. Die Menge des auf einer Oberfläche kondensierten Materials ergibt sich 
als Gleichgewicht aus einem Adsorptions- und Desorptionsprozeß. Bei hoher 
Teilchenenergie kann der Haftkoeffizient [167], also das Verhältnis der adsor-
bierten Teilchen zur Menge aller einfallenden Teilchen, < 1 sein [95]. Eine Er-
höhung der Borkonzentration der Schicht im Vergleich zum Target ergibt sich, 
wenn der Kondensationskoeffizient von Bor größer ist als der von Titan. Bei 
hohem Argondruck und entsprechend geringerer Teilchenenergie streben die 
Haftkoeffizienten gegen 1 und die Rückdiffusion der desorbierten Atome auf 
das Substrat wird zusätzlich durch Stöße im Plasma verstärkt. Dies erklärt die 
abnehmende Borüberstöchiometrie mit zunehmendem Argondruck. 
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Trotz des erhöhten Borgehaltes, der bis zu einem atomaren Bortritan-Verhält-
nis von 3 ansteigt, werden Titanboridschichten röntgenographisch als TiB2 
abgeschieden. Eine Bor-reichere Phase wird wie freies Bor nicht gefunden. 
Nach Schwetz et al. [45] existieren neben TiB2 nur Phasen mit geringerem 
Borgeh alt. 
Simultane Schichten 
An simultan abgeschiedenen TiCtriB2-Schichten sollte mit Augerspektro-
skopie die Größe homogener Bereiche mit erhöhter Bor- bzw. Kohlenstoffkon-
zentration bestimmt werden. Trotz einer Auflösung besser 0,1 pm sind auf 
Elementverteilungsbildern von Bor und Kohlenstoff keine lateralen Inhomo-
genitäten zu erkennen. 
Röntgenographisch sind simultane TiCtriB2-Schichten unabhängig von den 
Abscheidebedingungen amorph. Durchstrahlungsmikroskopische Untersu-
chungen zeigen auch innerhalb sehr kleiner Probenbereiche (durchstrahlter 
Bereich 0 300 nm) keine ferngeordnete Struktur. Abb. 15 a-c zeigt einen Ver-
gleich der Beugungsbilder von TiC-, TiB2- und simultanen TiCtriB2-Schich-
ten. Bei einer Glühung simultaner Schichten (1000 oc, 1 h) findet eine Entmi-
schung zu einer zweiphasigen TiC-TiB2-Schicht statt (vgl. Abb. 16). 
Die bisherigen Untersuchungen an ungeglühten, simultanen TiCffiB2-Schich-
ten lassen keine Aussage über die Mikrostruktur zu, die z.B. aus einer 
amorphen Ti, C, B-Phase oder aus clusterartigen Ansammlungen weniger TiC-
und TiB2-Moleküle bestehen könnte. 
Sequentielle Schichten 
In sequentiellen Schichten interessierte vor allem die Konstitution der gesput-
terten Phasenübergänge. Zur Aufnahme aussagefähiger Tiefenprofile eignen 
sich nur die 1000-lagigen Schichten, da in diesen Schichten noch keine voll-
ständige Durchmischung der Phasen vorliegt, die Sputterzeit bis zum ersten 
Phasenübergang jedoch kurz ist. Beim Schichtwachstum werden Substrat-
rauhigkeiten fast atomar nachgebildet [95]. Beim Abspultern durch den 
Ionenstrahl bei Aufnahme der Tiefenprofile werden erhabene Stellen bevor-
zugt abgetragen, was zu einer scheinbaren Vergrößerung der Durchmi-









Abb. 15: Beugungsbilder einlagiger und simultaner Schichten. 
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hung (1 h, 1000 ac, Vakuum). 
Abb. 17: 
AES-Tiefenprofil über die 
ersten Lagen einer 1000-
lagigen TiB2-TiN-Schicht. 
In Tab. 16 sind die aus den Tiefenprofilen bestimmte Breite der Durch-
mischung der Nichtmetallkomponenten an den Phasenübergängen sequentiel-
ler Schichten angegeben. Die Bestimmung erfolgte an dem Phasenübergang 
zwischen der 1000. und der 999. Einzelschicht. Die Breite der Durchmischung 
wurde auf das Intensitätsintervall von 16% bis 84% des Anstiegs bzw. Abfalls 
der Signale der Nichtmetallkomponenten festgelegt l14 7]. Trotz einer ge-
wissen Unsicherheit bei den angegebenen Durchmischungsbreiten, aufgrund 
der beginnenden Aufrauhung beim Absputiern sowie einer Austrittstiefe der 
Augerelektronen von ca. 3 Atomlagen, kann für die Nichtmetallkomponente 
der zuletzt aufgebrachten Phase eine stärkere Durchmischung als für die 
Nichtmetallkomponente der beschichteten Phase festgestellt werden. Die 
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Tab. 16: Breite der Durchmischungsphasen sequentieller Schichten. 
Tatsächliche Breite 
Breite der Durch- der Durch-
Schicht Signal mischung mischungsphase 
(unkorrigiert) (korrigiert um 
'l'iefenauflösung) 
TiBz-TiN B -2nm -1nm 
N - 2,6nm 
TiC-TiBz c -3nm -2nm 
B -4-5 nm 
TiC-TiN c - 3,8nm -3-4 nm 
N nur geringe Intensi-
tätsveränderung 
Augerintensität ist abhängig von der absoluten Zahl der Atome einer Kompo-
nente im angeregten Werkstoffvolumen. Die größere Durchmischung für die 
Nichtmetallkomponente der zuletzt aufgebrachten Phase ist durch ein Hinein-
schießen von Atomen in die andere Phase, ohne vollständigen Austausch der 
Nichtmetallkomponenten der beteiligten Phasen, erklärbar. Die Titankonzen-
tration an gesputterten Phasenübergängen wurde nicht untersucht. Zur Ab-
schätzung der tatsächlichen Breite der Durchmischungsphase an gesputterten 
Phasenübergängen muß berücksichtigt werden, daß auch bei einer atomar 
scharfen Grenzfläche die Tiefenauflösung im günstigsten Fall 2 nm beträgt 
[147]. Innerhalb der Absputterzeit für die Aufnahme der Tiefenprofile (- 10 
Minuten) verändert sich die angegebene Tiefenauflösung nur geringfügig 
[147]. Die tatsächliche Breite der Durchmischungsphase wurde aus der um die 
Tiefenauflösung von 2 nm korrigierten Breite der Durchmischung der 
Nichtmetallkomponente der zuletzt aufgebrachten Phase abgeschätzt (siehe 
Tab. 16 letzte Spalte). 
Die unterschiedlichen Breiten der Durchmischungsphasen sind ein Hinweis, 
daß der Aufbau gesputterter Phasenübergänge nicht nur durch das sputter-
technisch bedingte Hineinschießen von Atomen in ein Kristallgitter sondern 
auch von stofflichen Parametern abhängt. In fehlgeordneten Kristallgittern 
aufwachsender Schichten kann auch bei tieferen Temperaturen eine Diffusion 
über wenige Atomlagen ablaufen, die maßgeblich durch Unterschiede im Bin-
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dungscharakter und in der Kristallstruktur der beteiligten Phasen bestimmt 
wird. An gesputterten Phasenübergängen mischbarer Phasen sollte die Atom-
beweglichkeit am größten. Bei koexistenten Phasen wirkt sich der Unterschied 
im Bindungscharakter auf die Ausbildung der Durchmischungsphase aus. TiC 
und TiBz sind sich im Bindungscharakter ähnlicher als TiBz und TiN, was sich 
in den unterschiedlichen Breiten der Durchmischungsphasen widerspiegelt. 
Literaturangaben, nach denen eine Durchmischung an einem gesputterten 
Phasenübergang TiN-Stahl von bis zu 50 nm vorliegt [61], scheinen nach den 
dargestellten Ergebnissen an gesputterten Hartstoff-Hartstoff-Phasenüber-
gängen unwahrscheinlich. 
Zur Erklärung der Kristallstrukturen der Durchmischungsphasen in sequen-
tiellen Schichten sind Kenntnisse der Phasenbeziehungen der kompakten 
Stoffe hilfreich. Abb. 18a zeigt das quasibinäre TiC-TiB~-Phasendiagramm 
nach Rudy [14]. TiN und TiB2 bilden ebenfalls ein eutektisches System. Die 
Liquiduslinien des in Abb. 18b dargestellten quasibinären TiB2-TiN-Phasen-
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Die kubisch kristallisierenden Verbindungen TiC und TiN bilden eine voll-
ständige Mischkristallreihe [157]. Abb. 18c zeigt ein schematisches Phasen-
diagramm. 
Die Kristallstruktur der Durchmischungsphase in sequentiellen TiC-TiN-
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Abb. 18: Quasibinäre Phasendiagramme aus dem System TiC-TiB2-TiN 
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werden (vgl. Abb. 19a). Bei einer Einzelschichtdicke von 5 nm beträgt der 
Volumenanteil der ca. 3 - 4 nm breiten Durchmischungsphase in einer 1000-
lagigen Schicht ca. 60- 75 %. Entsprechend der vollständigen Mischbarkeit im 
festen Zustand (vgl. Abb. 18c), zeigt das Diffraktogramm der 1000-lagigen 
Schicht starke Reflexe des Titancarbonitrid-Mischkristalls und nur schwache 
Reflexe von TiC und TiN. Die schwachen TiC- und TiN-Reflexe im Diffrakta-
gramm 1000-lagiger Schichten sind im Vergleich zu den anderen sequentiellen 
TiC-TiN -Schichten zu kleineren und größeren Winkeln verschoben. TiC und 
TiN wachsen epitaktisch auf der Ti(C,N)-Durchmischungsphase auf, wobei die 
Fehlpassung zu einer Verspannung des Gitters führt. TiC (aoASTM - 432 pm) 
unterliegt dabei einer Druckspannung, TiN (aoASTM - 424 pm) einer Zugspan-
nung. Dies führt wegen der Querkontraktion für TiC zu einer negativen, für 
TiN zu einer positiven Winkelverschiebung der senkrecht zum Substrat ge-
messenen N etzebenabstände. 
Eine eindeutige Bestimmung der Kristallstruktur der Durchmischungsphase 
in sequentiellen Schichten mit koexistenten Phasen, also TiC-TiB2- und TiB2-
TiN-Schichten, ist aus den in Abb. 19b und c dargestellten Diffraktogrammen 
nicht möglich. Auch muß bei der Erklärung der Kristallstruktur der 
Durchmischungsphasen zwischen den Phasenübergängen von TiB2 auf TiC 
bzw. TiN und von TiC bzw. TiN aufTiB2 unterschieden werden. 
Die beim Hineinschießen von Stickstoff- oder Kohlenstoffatomen m hexa-
gonales TiB2 entstehende Ti-B-C bzw. Ti-B-N-Durchmischungsphase weist die 
gleichen Atompositionen für Titan wie auf der (001)-Ebene von TiB2 auf. Dies 
kann aus dem epitaktischen Aufwachsen von TiC und TiN auf der Durch-
mischungsphase in der zur (001)-Ebene von TiB2 kohärenten (111)-Ebene ge-
schlossen werden. Nach Abb. 27 und 28 weisen bei den Abscheidebedingungen 
sequentieller Schichten (P = 1000 W, p = 0,2 Pa), einlagige TiC-Schichten 
eine starke, einlagige TiN-Schichten eine leichte (200)-Textur auf. Die 
Diffraktagrarurne 10-, 100- und 250-lagiger TiC-TiB2-Schichten zeigen für TiC 
eine Abnahme der Intensität des (200)-Reflexes bei gleichzeitiger Zunahme der 
Intensität des (111)-Reflexes (siehe Abb. 19b). In 250-lagigen Schichten und 
bei einer Einzelschichtdicke von 20 nm wächst TiC vollständig epitaktisch auf 
der Ti, B, C-Durchmischungsphase auf. Nach den in Abb. 19c dargestellten 
Diffraktogrammen weist TiN in sequentiellen TiB2-TiN-Schichten im Gegen-
satz zu einlagigen TiN-Schichten eine leichte (111)-Textur auf. Unabhängig 
von der Zahl der Phasenübergänge bleibt das Intensitätsverhältnis zwischen 
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dem (111)- und dem (200)-Reflex von TiN konstant. Somit wird nur die Orien-
tierung einiger Keime der Stengelkristallite von TiN durch die Ti, C, B-
Durchmischungsphase beeinflußt. Detaillierte Aussagen zu den Wachstums-
texturen und zum epitaktischen Aufwachsen in sequentiellen Schichten finden 
sich in Kapitel ID.2.c. 
Im Gegensatz zum epitaktischen Aufwachsen von TiC und TiN aufder Ti, B, C-
bzw. Ti, B, N-Durchmischungsphase wächst TiBz auf der Ti, C, B- bzw. Ti, N, 
B-Durchmischungsphase amorph auf. Dies kann als Hinweis auf eine stark 
gestörte Kristallstruktur der beim Phasenübergan6 , ,)u TiC bzw. TiN aufTiBz 
entstehende Durchmischungsphase verstanden werden. Das Diffraktagrarrun 
der 1000-lagigen TiC-TiBz-Schichten zeigt keine Reflexe für TiBz (vgl. Abb. 
19b). In 500- und 1000-lagigen TiBz-TiN-Schichten läßt sich anhand der in 
Abb. 19c dargestellten Diffraktogramme ebenfalls kein kristallines TiBz 
nachweisen. Entsprechend der Einzelschichtdicke von 5 bzw. 10 nm bei 1000-
bzw. 500-lagigen Schichten, kann die Breite der amorphen TiBz-Phase an den 
Phasenübergängen in sequentiellen TiC-TiBz- bzw. TiBz-TiN-Schichten auf 5 
bzw. 10 nm abgeschätzt werden. Der Einfluß der Linienverbreiterung und 
Intensitätsabschwächung mit abnehmender Kristallitgröße ist auch in 
sequentiellen Schichten zu beobachten. Nach Jenkinset al. [40] istjedoch bei 
einer Kristallitgröße von 5 nm und einer Lineinbreite von etwa 3° ein 
kristallines Material röntgenographisch noch zu identifizieren. 
Ein weiterer Hinweis für das amorphe Aufwachsen von TiBz auf der Ti, C, B-
Durchmischungsphase kann aus dem Abb. 20b dargestellten Diffraktogramm 
entnommen werden. Abb. 20a zeigt das Diffraktagrarrun einer 250-lagigen 
TiC-TiBz-Schicht mit 20 nm breiten TiC- und TiBz-Lagen. TiBz wächst 
parallel zur (001)-Ebene und TiC in der dazu kohärenten (111)-Ebene auf. Die 
Intensität des (200)-Reflexes von TiC ist gering. Das Diffraktagrarrun einer 
400-lagigen Schicht mit 5 nm dicken TiBz- und 20 nm dicken TiC-Lagen weist 
keine Reflexe von TiBz auf. Die TiC-Lagen wachsen wie in ein1agigen Schich-
ten parallel zur (100)-Ebene auf. Erklären läßt sich dies mit den 5 nm breiten, 
amorphen TiBz-Lagen, die die Aufwachsrichtung von TiC nicht beeinflussen. 
Zusammenfassend ist in Abb. 21a-c schematisch der Aufbau der gesputterten 
Phasenübergänge der untersuchten sequentiellen Schichten dargestellt. Der 
Phasenübergang von TiC nach TiN bzw. von TiN nach TiC besteht aus einer 3 






















250 Lagen, d = 5 pm 
20 nm TiBz 
20 nm TiC 
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400 Lagen, d = 5 pm 
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Abb. 20: Diffraktogramme sequentieller TiC-'l'iB2-Schichten. 
Die Ti, B, C- bzw. Ti, B, N-Durchmischungsphase, die beim Phasenübergang 
von TiBz aufTiC bzw. TiN entsteht, weist die gleichen Atompositionen für Ti 
wie bei hexagonalem TiBz auf. Auf der hexagonalen Durchmischungsphase 
wachsen TiC und TiN epitaktisch auf. Bei TiN wird durch die Durch-
mischungsphase die Orientierung einiger Kristallisationskeime beeinflußt. 
TiC wächst etwa 20 nm epitaktisch parallel zur (111)-Ebene auf der Durch 
mischungsphase auf und klappt dann in die sputtertechnisch bedingte (100)-
Aufwachsebene um. Die Breite der Ti, B, C-Durchmischungsphase wurde zu 
ca. 2 nm, die der Ti, B, N-Durchmischungsphase :zu ca. 1 nm bestimmt. Ent-
sprechend der Unlöslichkeil zwischen TiBz und TiC bzw. TiN im festen Zu-
stand (vgl. Phasendiagramme Abb. 18a und b) sind diese Durchmischungs-
phasen Ungleichgewichtsphasen. 
Die beim Phasenübergang von TiC bzw. TiN auf TiBz entstehende Ti, C, B-
bzw. Ti, N, B-Durchmischungsphase weist vermuLlich eine stark gestörte 
Struktur auf. TiBz wächst auf der Ti, C, B-Durchmisch ungsphase ca. 5 nm und 
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1'iB2 ~ TiC,TiN 
c) 
TiC,TiN ~ 1'iB2 
Abb. 21: Aufbau gesputterter Phasengrenzen im System 'l'iC-Ti B2-TiN 
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IJ 1.2.b Schichtgefüge 
Einlagige Schichten 
Die in Abb. 22- 24 dargestellten Schichtgefüge einlagiger TiC-, TiN- und TiB2-
Schichten zeigen werkstoffspezifische und prozeßspezifische Abhängigkeiten. 
Die Variation des Prozeßparameters Argondruck bewirkt durch Veränderung 
der mittleren freien Weglänge eine Änderung der Energieverteilung und des 
Einfallswinkels der auf die Substratoberfläche auftreffenden Teilchen. Die 
Sputter- bzw. Beschichtungsrate ist proportional der dem Target zugeführten 
elektrischen Leistung. Bei Erhöhung derBeschichtungsrate wird die Zeit zum 
Aufsputtern einer Atomlage verkürzt (untersuchter Bereich 0,23 - 0,7 
sec/Atomlage) und die Substrattemperatur erhöht. 
Die Substrattemperatur ergibt sich ohne Probenheizung als Gleichgewicht aus 
der Wärmemenge, die durch den Teilchenbeschuß und der Reaktionswärme zu-
geführt wird, sowie der durch den Substratteller und die Rezipientenatmo-
sphäre abgeführten Wärme. In Tab. 17 sind die nach 30-minütigem Beschich-
ten erhaltenen Gleichgewichtstemperaturen aufgeführt. Bei Verwendung 
kleiner Targets (zweiphasiges TiC/TiB2 0 75 mm) ist die entstehende Tempe-
ratur bei vergleichbarer Beschichtungsrate etwa um den Faktor 2 geringer, da 
die Gesamtzahl der gesputterten Teilchen geringer ist. Die geringe Abhängig-
keit der Schichtgefüge von der Sputterleistung im Vergleich zur Druckabhän-
gigkeit ergibt sich aus der nur geringfügigen Änderung der homologen Tempe-
ratur bei Verdreifachung der Sputterleistung. Nach Thornton [1021 ist eine 
Beeinflussung des Schichtgefüges durch die Substrattemperatur erst ab einer 
homologen Temperatur von 0,3 bis 0,5 zu erwarten. 
Alle einlagigen Schichten zeigen mit steigendem Argondruck eine Zunahme 
der Kristallitgröße. In TiN-Schichten, die im gesamten untersuchten Druckbe-
reich stengelartig aufwachsen, ändern sich die Durchmesser und die Länge der 
Kristallite. Die Bruchgefüge derTiC-Schichten zeigen einen Wechsel von einer 
feinkörnigen zu einer stengelartigen Struktur. Bei niedrigem Druck wachsen 
TiB2-Schichten mit einem faserartigen Gefüge auf. Ein hoher Argondruck (2 
Pa) führt in allen einlagigen Schichten zu einem stengelartigen Aufbau. Ein 
derartiges Gefüge kann nach Thornton [102] auf schrägen Einfall gestreuter 
Teilchen, auf geringe Atombeweglichkeit aufder wachsenden Schicht und auf 
Adsorption von Restgas zurückgeführt werden. Diese Faktoren bewirken, daß 
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500W 1500W 
Abb. 22: Bruchgefüge einlagiger TiN-Schichten in Abhängigkeit von 








Abb. 23: Bruchgefüge einlagiger TiC-Schichten in Abhängigkeit von 








Abb. 24: Bruchgefüge einlagiger TiB2-Schichten in Abhängigkeit von 







Tab. 17: Substrattemperaturen nach 30-minütiger Beschichtung bei 0,2 Pa 
Argondruck (Ttrs =homologe Temperatur). 
Sputter-
'riN 'fiC TiR2 
Ieistung 
1' in oc Tfl's 'I' in oc T/T8 Tin°C 'ffl' s 
500W 193 0,15 185 0,14 198 0,13 
1000W 294 0,18 300 0,17 306 0,17 
1500W 375 0,2 375 0,19 388 0,19 
die Substratoberfläche ungleichmäßig beschichtet wird und offene Korngren-
zen entstehen, die ungünstige mechanische Eigenschaften der Schichten be-
wirken. Die Adsorption von Restgas scheintjedoch eher Wirkung als Ursache 
eines stengelartigen Aufbaus zu sein. In TiBz-Schichten wird beim Übergang 
von 0,8 Pa auf 2 Pa eine deutliche Sauerstoffzunahme und ein Wechsel von 
einem faserartigen, fast strukturlosen Aufbau zu einem stengelartigen Wachs-
tum beobachtet. Bei TiC- und TiN-Schichten erfolgen Gefügeänderungen und 
Sauerstoffeinbau kontinuierlich mit steigendem Argondruck. 
Die Abhängigkeit des Schichtgefüges vom Argondruck kann für TiC und TiN 
durch eine periodische Neubildung von Kristallisationskeimen während des 
Schichtwachstums beschrieben werden. Die Keimbildung findet somit nicht 
nur im ersten Wachstumsstadium auf dem Substrat statt, sondern als fortlau-
fender Prozeß, wobei die Länge der wachsenden Kristallite durch den Beschuß 
energetischer Teilchen kontrolliert wird. Für TiC-Schichten ist bei Drücken 
kleiner 0,2 Pa diese kritische Länge unterhalb der Auflösungsgrenze, bei 2 Pa 
Argondruck erreicht sie die Größenordnung der Schichtdicke. In TiN-Schich-
ten ist die Periodizität der Keimneubildung zu tieferen Drücken hin verscho-
ben, so daß schon bei 0,08 Pa definierte Kristallite sichtbar sind und bei 0,8 Pa 
die Kristallitlänge fast der Schichtdicke entspricht. Bei Titanboridschichten 
findet bis 0,4 Pa (500 W) bzw. 0,8 Pa (1500 W) keine fortlaufende Keimbildung 
statt, vielmehr wachsen die Schichten aus einer Vielzahl von Keimen faser-
artig auf. Oberhalb der genannten Argondrücke erfolgt eine Keimbildung und 
erzeugt einen grobkörnigen und stengelartigen Aufbau. 
Simultane Schichten 
In simultan abgeschiedenen TiCtriBz-Schichten läßt sich über den gesamten 
untersuchten Parameterbereich kein Schichtgefüge auflösen (siehe Abb. 25). 
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Die Bruchstrukturen sind mit denen amorpher Al203-Sputterschichten [47] 
vergleichbar. Bei gleichzeitiger Kondensation von Bor, Kohlenstoff und Titan 
findet, wie auch die Phasenanalyse zeigt, keine Kristallisation über größere 
Schichtbereiche statt. Auch bei Durchstrahlung unter 100.000-facher Ver-
größerung im TEM ist in simultan abgeschiedenen TiCtriB2-Schichten keine 
Gefügestruktur zu erkennen. 
• Sequentielle Schichten 
In Schichten mit bis zu 100 Lagen sind die Einzellagen auflösbar. In den 
Einzellagen kann mit den augewandten Methoden kein Gefüge mehr aufgelöst 
werden. Die in Abb. 26 dargestellten Bruchgefüge 1000-lagiger Schichten sind 
strukturlos bei koexistenten Phasen und strukturbehaftet bei mischbaren 
Phasen. Entsprechend der Phasenanalyse sind die Bruchgefüge der 1000-
lagigen TiB2-TiN- und TiC-TiB2-Schicht der simultanen TiCtriB2-Schicht 
ähnlich. Die stengelartige Struktur der 1000-lagigen TiC-TiN-Schicht ent-
spricht einer unter gleichen Prozeßparametern abgeschiedenen einlagigen 
TiN-Schicht. Eine vergleichbare Gefügeausbildung von reaktiv gesputterten 
TiN- und Ti(C,N)-Schichten wird auch von Bosch [48] festgestellt. 
Ill.2.c Aufwachstexturen 
• Einlagige Schichten 
Phasen mit kfz-, krz- und hexagonal dicht gepackter Kristallstruktur wachsen 
bei niedriger homologer Temperatur i.a. parallel zu den dichtest belegten Git-
terebenen auf [102). Nach Chopra [95] muß für eine Aufwachsen in der dicht 
belegtesten Ebene eine hohe Beweglichkeit der adsorbierten Atome auf der 
Schichtoberfläche gegeben sein. Ansonsten bildet sich eine möglichst dichte 
Packung mit statistischer Orientierung der Kristallite aus. Nach van der Drift 
[113] ergibt sich nach dem Prinzip der "evolutionären Selektion" eine Textur 
in der Ebene, die die höchste Wachstumsgeschwindigkeit aufweist. 
Nach Abb. 27 wird bei TiC-Schichten nur bei hohem Argondruck eine starke 
Textur in der dichtest belegten (111)-Ebene beobachtet, also ein wechselweises 
Aufwachsen von Lagen aus Titan- und Kohlenstoffatomen. Im Bereich niedri-
ger Argondrücke (p :::;; 0,4 Pa) bildet sich eine (200)-Textur aus, also ein gleich-







Abb. 25: Bruchgefüge simultaner TiCtriB2-Schichten in Abhängigkeit von 
Sputterleistung und Argondruck. 
bei hohem Argondruck auftretenden Stengelkristalle in TiC-Schichten weisen 
demnach eine (111)-Textur auf, bei der periodischen Neubildung von Kristalli-
sationskeimen ist die Mehrzahl der Kristallite parallel zur (200)-Ebene aus-
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parameters. S. 39). 
Analog der Ausbildung eines Stengelgefüges in TiN-Schichten schon bei nied-
rigem Argondruck (vgl. Abb. 22) ist auch das Aufwachsen parallel zur (111)-
Ebene im Vergleich zu TiC zu niedrigem Druck hin verschoben (vgl. Abb. 28) 
Eine vollständige (200)-Textur wird in Gegensatz zu TiC-Schichten in TiN-
Schichten nicht beobachtet. Vielmehr liegt bei 0,08 Pa Argondruck eine sta-
tistische Verteilung der (111)- und (200)-Ebenen vor. Die Reflexe der weniger 
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parameter s. S. 39). 
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Das Aufwachsen von TiC und TiN parallel zur dichtbelegtesten (111)-Ebene 
bei hohem Argondruck weist auf eine hohe Beweglichkeit der adsorbierten 
Atome hin [95]. Mit abnehmendem Argondruck und abnehmender Zahl von 
Teilchenstößen erhöht sich die Teilchenergie. Bei 0,1 Pa Argondruck ent-
spricht die mittlere freie Weglänge mit 64 nm [114] etwa dem Abstand Target-
Substrat. Eine hohe Teilchenenergie sollte die Beweglichkeit adsorbierter 
Atome auf der Schichtoberfläche erhöhen, weshalb eine (111)-Textur auch bei 
geringem Argondruck möglich wäre. Mit zunehmender Teilchenenergie wird 
jedoch das regelmäßige Aufwachsen von Lagen aus Ti-Atomen und C- bzw. N-
Atom gestört. Durch das Hineinschießen von energetischen Teilchen in die 
wachsende Schicht ist ein Aufwachsen in der (111)-Ebene, die bei Materialien 
mit kfz-Kristallstruktur die geringsten Oberflächenenergie aufweist [112], 
nicht mehr möglich. Daß mit zunehmender Teilchenenergie TiC- und TiN-
Schichten in einem energetisch ungünstigen Zustand aufwachsen, ergibt sich 
aus der Abhängigkeit des Texturparameters von der Sputterleistung (vgl. Abb. 
27 und 28). Mit steigender Sputterleistung wird die Ausbildung einer vollstän-
digen (111)-Textur zu höherem Argondruck verschoben, da mit zunehmender 
Beschichtungsrate die Wahrscheinlichkeit ansteigt, einen energetisch ungün-
stigen Zustand zu "begraben". 
Ergebnisse aus der Literatur bestätigen für TiC- und TiN-Schichten die Aus-
bildung einer (111)-Textur bei hohem Argondruck (p > 0,5 Pa) [115,118]. Auch 
die statistische Verteilung der (100)- und (111)-Ebenen in TiN-Schichten bei 
0,5 Pa und einer Leistungsdichte von 5.6 Wcm-2 wird bestätigt [117]. Untersu-
chungen an gesputterten Schichten, die bei niedrigem Argondruck abgeschie-
den wurden, liegen in der Literatur nicht vor, da beim Diodensputtern nur bei 
hohem Druck eine Glimmentladung möglich ist [100] und beim reaktiven 
Magnetronsputtern schon die Partialdrücke der Reaktivgase 0,05 - 0,2 Pa 
betragen [117]. 
Titanboridschichten wachsen unabhängig von Argondruck und Sputterlei-
stung immer parallel zur (001)-Ebene auf, was nach Thornton [102] bei hexa-
gonal dichtester Packung auch zu erwarten ist. Untersuchungen über die phy-
sikalische Abscheidung von Titanboridschichten finden sich in der Literatur 
nicht. Bei der chemischen Abscheidung wird auch ein Aufwachsen parallel zur 
(001)-Ebene gefunden [41,43]. In Niob- und Tantalboridschichten, hergestellt 
durch Diodensputtern von Ta- bzw. Nb-Metall und Borpulver, wird von Oda et 
al. [119,120] bei einer Borkonzentration von 66 Atom% eine starke (001)-
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Textur parallel zum Substrat festgestellt. Höhere Borkonzentrationen (77 
Atom%) führen jedoch zu teils amorphen, teils statistisch orientierten Tantal-
borid- bzw. Niobborid-Schichten. Das Aufwachsen von Titanboridschichten in 
der (001)-Ebene trotzeines Borgehalts größer 66 Atom% (vgl. Tab. 14 und 15) 
kann materialspezifisch oder durch Unterschiede zwischen Diodensputtern 
und Magnetronsputtern begründet sein. 
• SequentielleSchichten 
In sequentiellen TiC-TiB2-Schichten wachsen die 'I'iB2-Lagen wie in einlagi-
gen Schichten parallel zur (001)-Ebene auf. Die TiC-Phase zeigt in Abhängig-
keit von der Zahl der Phasenübergänge eine abnehmende Intensität des (200)-
Reflexes bei gleichzeitigem Intensitätsanstieg des (111)-Reflexes. Zwar koinzi-
dieren auf den Diffraktogrammen in Abb. 19b der (111 )-Reflex von TiC mit 
dem (101)-Reflex von WC, jedoch kann aus der Intensität und der Halbwerts-
breite im Vergleich zu den anderen Reflexen von WC auf die Intensität des 
(111)-Reflexes von TiC geschlossen werden. Die Verschiebung der Reflexe des 
Schichtmaterials zu kleineren Winkeln, verglichen mit den Reflexen des Hart-
metalls, ergibt sich aus den Druckeigenspannungen der Schichten. Die Ände-
rung der Intensitätsverhältnisse der TiC-Linien beruht auf dem kohärenten 
Aufwachsen der TiC-Lagen auf den TiB2-Lagen. In der 250-lagigen Schicht 
wachsen die TiC-Lagen vollständig epitaktisch in [111]-Richtung auf. In 
Einzellagen von mehr als 20 nm Dicke häufen sich in TiC die Stapelfehler, 
wobei das wechselweise Aufwachsen von Atomlagen aus Titan und Kohlenstoff 
in ein Aufwachsen parallel zu den Würfelebenen umklappt. In 10- und 100-
lagigem TiC-TiB2 müssen somit nicht nur die Phasenübergänge sondern auch 
der Übergang von der (111)- zur (200)-Textur in den TiC-Lagen zur Deutung 
der Schichteigenschaften herangezogen werden. 
Nach Leiste [148] sind zu der (001)-Ebene von 'I'iB2 außer der (111)-Ebene von 
TiC noch die (211)- und die (311)-Ebene von TiC kohärent. Von den genannten 
Kohärenzmöglichkeiten findet sich in Sputterschichten nur die erste. Wie in 
Abb. 29 dargestellt, wachsen TiC und TiB2 nur in diesen Richtungen wechsel-
weise mit Lagen aus Titan und Kohlenstoff bzw. Titan und Bor auf. Auch ist 
die 001/111-Kohärenz energetisch günstig, da beide Phasen parallel zu den 
dichtest belegten Ebenen aufwachsen. Ebenso ist die Fehlpassung etwas gerin-
ger als bei der 001/211- und 0011311-Kohärenz. 
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Zur Würfelebene von TiC sind die ( 101)- und (102)-Ebenen von TiB2 kohärent. 
Das Diffraktogramm der 100-lagigen TiC-TiB2-Schicht zeigt einen schwachen 
(101)-Reflex von TiB2. Die Beeinflussung der Kristallorientierung von TiB2 
durch TiC ist deutlich geringer als die Beeinflussung von TiB2 auf TiC. Die 
Stabilität der (001)-Keimbildung von TiB2 ist somit größer als die (100)-Keim-
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Abb. 29: Kohärenzmöglichkeiten zwischen TiB2 und TiC bzw. TiN. 
Nach Abb. 29 ist auch die (111)-Ebene von TiN zur (001 )-Ebene von TiB2 kohä-
rent. Die Fehlpassung der Metallatomabstände beträgt bei Annahme der Git-
terkonstanten aus der ASTM-Kartei wie bei TiC etwa 1 %. Die TiN-Lagen in 
einer 10-lagigen TiB2-TiN-Schicht weisen im Gegensatz zu einer unter glei-
chen Bedingungen abgeschiedenen einlagigen TiN-Schicht eine leichte 
(111)-Textur auf (vgl. Abb. 28). Mit zunehmender Zahl der Phasenübergänge 
ändert sich das Intensitätsverhältnis zwischen dem ( lll)- und dem (200)-
Reflex von TiN nicht. Das TiN wächst stengelartig aus verschieden orientier-
ten Keimen auf. Im Vergleich zum TiC, das bei niedrigem Argondruck fein-
körnig ist und vollständig epitakth;ch auf TiB2 aufwächst, sind beim Auf-
wachsen von TiN auf TiB2 einige Keime anders orientiert als bei einlagigem 
TiN. Dies weist auf die geringe Stabilität der (100)-Keime bei TiN hin. Eine 
vollständige Umorientierung aller Keime wird nicht beobachtet. Auch ist der 
Unterschied im Bindungscharakter zwischen TiB2 und TiN größer als für TiB2 
und TiC [55], weshalb die Beeinflussung der Kristallisation geringer sein 
sollte .. 
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Sequentielle Schichten der mischbaren Phasen TiC und TiN unterscheiden 
sich von Schichten mit koexistenten Phasen durch eine kristalline Durchmi-
schungsphase. Durch den hohen Volumenanteil der Durchmischungsphase 
liegen in 1000-lagigen TiC-TiN-Schichten starke Ti(C,N)-Reflexe und nur 
schwache TiC- und TiN-Reflexe vor (siehe Abb. 19a). In Schichten mit bis zu 
500 Lagen weisen die Phasen eine deutliche (200)-Textur auf, die auch in Ein-
lagenschichten bei gleichen Herstellparametern gefunden wird. Die Durch-
mischungsphase zeigt in der 1000-lagigen Schicht eine leichte (111)-Textur. 
Das Vorhanden sein von Kristalliten mit (111)- und (200)-0rientierung ist bei 
hohem Volumenanteil der Durchmischungsphase mit dem durch eine kontinu-
ierliche Keimbildung unterbrochenen Stengelgefüge erklärbar (vgl. Abb. 26c). 
111.3 Eigenschaften gesputterter Schichten 
111.3.a Eigenspannungen 
Ei~lagige Schichten 
Die Eigenspannung einlagiger Schichten sind von den Prozeßparametern 
Argondruck und Sputterleistung sowie von stofflichen Parametern abhängig. 
In Abb. 29 ist der wachstumsbedingte Anteil der Eigenspannungen einlagiger 
Schichten dargestellt. Bei der mechanischen Bestimmung von Eigenspannun-
gen mit Titansubstraten entspricht die gemessene Spannung dem wachstums-
bedingten Anteil, da die Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat 
nur geringfügig differieren (G'I'i = 8,7 K-1; GTiC = 8- 8,6 K-1; G'J'iH 2 = 7,8 K-1; 
G'l'iN = 9,4 K-1 nach [55]). Hohe Druckeigenspannungen ergeben sich in allen 
Schichten bei Abscheidung unter niedrigem Argondruck. Bei 2 Pa Argondruck 
abgeschiedene TiC-Schichten sind annähernd spannungsfrei. Bei gleichem 
Druck sind TiN- und TiB2-Schichten zugspannungsbehaftet Eine Erhöhung 
der Sputterleistung bewirkt eine Verschiebung des Eigenspannungsverlaufs 
in Richtung Druckspannungen. 
Vergleichbare Untersuchungen zum Einfluß der Abscheideparameter Argon-
druck und Sputterleistung auf den Eigenspannungszustand gesputterter 
Schichten liegen in der Literatur nur über metallische Schichten vor [90,123, 
125,127]. Im Unterschied zur linearen Abhängigkeit der Eigenspannung vom 
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Spannung keine Erhöhung der Druckeigenspannung festgestellt. Nach 
Thornton et al. [90] werden Druckeigenspannungen durch den Beschuß der 
wachsenden Schicht mit energiereichen Partikeln hervorgerufen ("atomic 
peening mechanism"). Solche Teilchen sind Argonionen, die am Target rekom-
binieren und reflektieren, sowie Atome des Beschichtungsmaterials. Die Ener-
gie reflektierter Argonatome kann nach Wu [127] bei einer typischen Target-
spannung von 400 V mit- 6.5 eV abgeschätzt werden. Die vom Target abge-
sputterten Atome weisen eine Maxwell-Energieverteilung mit einem Maxi-
mum bei 1- 2 eV auf [96]. Ein nicht unbeträchtlicher Teil der abgesputterten 
Atome besitzt demnach einige 10 eV Energie. Hohe Druckeigenspannungen 
entstehen jedoch nur bei nahezu senkrechtem Beschuß der wachsenden 
Schicht. Nach Hoffman [128] sind Mo-Schichten, die bei senkrechtem Teilchen-
einfall und einem Sputterdruck von 0,13 Pa Argon Druckeigenspannungen 
von etwa 2000 Nmm-2 aufweisen, bei Einfallswinkeln größer 45° bezogen auf 
die Oberflächennormale annähernd spannungsfrei. Der Einfallswinkel wird 
neben den geometrischen Verhältnissen bei der Beschichtung auch durch die 
Teilchenstreuung, also durch den Argondruck, beeinflußt. Bei 0,1 Pa Argon-
druck und einer mittleren freien Weglänge von 64 mm kann eine Streuung der 
Teilchen im Plasma vernachlässigt werden (Abstand Target-Substrat bei der 
verwendeten Sputteranlage 55 mm). 
Eine detaillierte atomistische Deutung der Wechselwirkung zwischen wach-
sender Schicht und energetischen Teilchen wird in der Literatur nicht ge-
geben. Einige Autoren [115,127] beobachten eine Proportionalität zwischen 
Argongehalt und Druckeigenspannungen in der Schicht. Die beobachtete Er-
höhung der Druckeigenspannungen bei Zunahme der Sputterleistung kann 
jedoch nicht mit einem ansteigenden Argoneinbau in die Schicht erklärt wer-
den, da sich das Verhältnis aus reflektierten Argonionen und Atomen des Be-
schichtungsmaterials bei einer Leistungserhöhung nicht ändert. Vielmehr 
verringert sich durch eine erhöhte Abscheiderate die zur Bildung einer Atom-
lage notwendige Zeit (untersuchter Bereich 0,23- 0,7 Sekunden), wodurch die 
zum Abbau von Gitterdefekten notwendige Atombeweglichkeit im Bereich der 
wachsenden Schicht eingeschränkt wird. Gitterbaufehler können Nichtmetall-
atome sein, die durch ihre Energie einige Elementarzellen tief in die Schicht 
hineingeschossen werden und zu einer Verspannung des Gitters führen. Titan-
und Argonatome sollten weniger zur Ausbildung von Druckeigenspannungen 
beitragen, da durch die größere Masse eher ein Sputtereffekt zu vermuten ist, 
als ein Eindringen in die wachsende Schicht. Nach [125] besteht für verschie-
- 75-
dene gesputterte Metallschichten keine eindeutige Beziehung zwischen Argon-
gehalt und Spannungszustand. Die geringe Aktivierungsenergie zum Abbau 
von Druckeigenspannungen (Glühtemperatur ::::: 500 °C) stellt einen weiteren 
Hinweise dar, daß vor allem Nichtmetallatome auf Zwischengitterplätzen die 
Druckeigenspannungen in einlagigen Hartstoffschichten bewirken. 
Die unterschiedlichen Druckeigenspannungsniveaus in TiN-, TiC- und TiBz-
Schichten können mit der Atommasse der Nichtmetallkomponente sowie der 
Korngröße der Schichten erklärt werden. Entsprechend der Zunahme der 
Atommasse von Bor über Kohlenstoff zum Stickstoff nehmen auch die Druck-
eigenspannungen bei niedrigem Abscheidedruck zu. Auch in gesputterten 
Metallschichten wird mit zunehmender Atommasse eine Erhöhung der Druck-
eigenspannungen sowie ein zu höheren Abscheidedrücken verschobener Über-
gang von Druck- zu Zugeigenspannungen beobachtet [90]. Für eine genauere 
Analyse muß die Verteilung der Teilchenenergie für die einzelnen Komponen-
ten beim Absputtern der Titanhartstoffe bekannt sein. Bei der Ausbildung von 
Eigenspannungen in einem Vielkristall ist die mechanische Kopplung der Kri-
stallite zu beachten. Ein hoher Volumenanteil an Korngrenzen schwächt die 
Übertragung der in einem Kristallit vorliegenden Druckeigenspannungen auf 
die angrenzenden Werkstoffbereiche ab. Bei einem Abscheidedruck von 0,08 
Pa Argon liegen die höchsten Druckeigenspannungen in TiN-Schichten, die 
geringsten in TiBz-Schichten vor. Entsprechend nimmt die Kristallitgröße von 
TiN-Schichten über TiC- zu TiBz-Schichten ab (vgl. Abb. 22 - 24) und das 
Korngrenzenvolumen zu. 
Abnehmende Druckeigenspannungen ergeben sich in einlagigen Schichten bei 
zunehmendem Argondruck aus der erhöhten Anzahl der Teilchenstöße im 
Plasma. Hierbei wird weniger die Energie, als die Richtungsverteilung der 
Teilchen verändert [125]. Energiereiche Teilchen, die bei senkrechtem Einfall 
einige Elementarzellen tief in das Gitter der wachsenden Schicht eindringen 
können, bewirken nach Thornton et al. [125] bei streifendem Einfall Zugeigen-
spannungen. Zugeigenspannungen entstehen in einlagigen TiN- und TiBz-
Schichten bei einem Argondruck von 2 Pa. Nach Klokholm et al. [129] bewirkt 
die Kontraktion von fehlgeordnetem Material hinter der wachsenden Schicht 
Zugspannungen, wenn die Kristallordnungsrate kleiner ist als die Beschich-
tungsrate. HoheSputterraten sollten demnach bei hohem Argondruck die Zug-
spannungen verstärken. Dies kann hier experimentell nicht bestätigt werden. 
Nach Hashimoto [130] besteht in aufgedampften Ni-Schichten eine Propor-
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tionalität zwischen der Zahl der Korngrenzen und den Zugeigenspannungen. 
Für TiB2- und TiN-Schicht wird hingegen beim Übergang von spannungs-
freien zu zugspannungsbehafteten Schichten eine Zunahme der Kristallit-
größe, also eine abnehmende Zahl von Korngrenzen beobachtet. 
Die Gitterparameter gesputterter Schichten werden nicht nur durch Änderun-
gen der Stöchiometrie und der Fehlstellenkonzentration sondern durch die 
Eigenspannungen beeinflußt. Abb. 30 zeigt die Abhängigkeit der Gitter-
parameter einlagiger Schichten von Argondruck und Sputterleistung. Für alle 
Schichten wird eine Abnahme der Netzebenenabstände mit zunehmendem 
Argondruck und abnehmender Leistung festgestellt. Druckeigenspannungen 
in TiC- und TiN-Schichten sind mit einem größeren, Zugeigenspannungen mit 
einem kleineren Netzebenenabstand, verglichen mit kompaktem Material, 
erklärbar. Der Spannungszustand in dünnen Schichten wird als zweidimen-
sional angenommen, wobei die Normalspannungen in der Schichtebene liegen 
[89]. Die Normalspannung senkrecht zur Schichtebene wird vernachlässigt. 
Druckeigenspannungen in der Schichtebene bewirken senkrecht zur Schicht-
ebeneaufgrund der Querkontraktion eine Erhöhung der Netzebenenabstände. 
In Abb. 30c ist für das hexagonale TiB2 der Gitterparameter co angegeben, der 
aus den Reflexen der (001)- und (002)-Ebene berechnet wurde. Die Bestim-
mung des Gitterparameters ao ist wegen der starken (001)-Textur in TiB2-
Schichten nicht möglich. Die Netzebenenabstände der TiB2-Schichten liegen 
alle unter dem ASTM-Wert für kompaktes TiB2. Auch beim Vergleich mit dem 
ASTM-Wert für den Netzebenenabstand der (001)-Ebene ergibt sich für einen 
Teil der druckspannungsbehafteten Schichten ein geringerer Netzebenen-
abstand. 
Simultane Schichten 
Die Abhängigkeit der wachstumsbedingten Eigenspannungen simultan abge-
schiedener TiCfi'iB2-Schichten von den Sputterparametern Argondruck und 
Leistung ist stärker als bei einlagigen Schichten (siehe Abb. 31). Das im Ver-
gleich zu kristallinen TiB2- und TiC-Schichten fast doppelt so hohe Druck-
eigenspannungsniveau der bei 0,2 Pa abgeschiedenen Schichten könnte sich 
aus dem amorphen Zustand der Schichten ergeben. Bei gleichzeitiger Konden-
sation von Titan, Bor und Kohlenstoff findet keine Kristallisation in der 
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Abb. 30: Abhängigkeit der Gitterparameter einlagiger Schichten von Argon-
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einem Abbau von Druckeigenspannungen führen, wenn z.B. ein in das Gitter 
der Schicht hineingeschossenes Nichtmetallatom von einem Zwischengitter-
platz auf einen freien Gitterplatz oder an die Schichtoberfläche diffundiert. Im 
amorphen Zustand istjedoch die Atombeweglichkeit größer als im kristalinen, 
was gegen die genannte Erklärung der hohen Druckeigenspannungen simulta-
ner TiC!riB2-Schichten spricht. Auch könnte die unterschiedliche Targetgeo-
metrie (Durchmesser 'I'iC!riB2-'I'arget 75 mm, 'I'iC- und 'I'iB2-'I'arget 150 mm) 
einen Einfluß aufdie Ausbildung der Druckeigenspannungen haben. 
Mit streifendem Teilcheneinfall bei zunehmenden Argondruck nimmt die Kon-
zentration von Zwischenplatzatomen in simultanen Schichten und somit auch 
die Druckeigenspannungen ab. Die Teilchenstreuung bei 2 Pa Argondruck 
führt in simultanen Schichten bei niedriger und mittlerer Sputterleistung zu 
zugspannungsbehafteten Schichten. Die Ausbildung von Zugeigenspannungen 
ist in Hartstoffschichten somit unabhängig von einer Kristall- und Gefüge 
struktur. Die Ausbildung von Zugeigenspannungen kann durch Umlagerungs-
vorgänge in fehlgeordneten Schichten erklärt werden. In aufgedampften Me-
tallschichten steigen die Zugeigenspannungen mit zunehmender Beschich-
tungsrate an, da bei höherer Beschichtungsrate die zur Bildung eines Kristall-
gitters notwendigen Umlagerungsvorgänge vermehrt im Bereich hinter der 
wachsenden Schicht ablaufen [129]. Bei Hartstoffschichten wird eine Zunahme 
der Zugeigenspannungen mit abnehmender Beschichtungsrate beobachtet 
(vgl. Abb. 30, 31). Diffusionsvorgänge außerhalb des Bereichs der wachsenden 
Schicht sind wegen der geringen homologen Abscheidetemperatur ( < 0,2) in 
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Hartstoffschichten unwahrscheinlich. Da nur eine Oberflächendiffusion mög-
lich ist, nimmt mit zunehmender Beschichtungsrate die Zahl der Umlage-
rungsvorgänge der fehlgeordneten Schicht ab, weshalb sich bei zunehmender 
Beschichtungsrate geringere Zugspannungen ausbilden können. 
Zusammenfassend läßt sich die prinzipielle Abhängigkeit der wachstumsbe-
dingten Eigenspannungen gesputterter Harstoffschichten von Beschichtungs-
rate und Teilchenstreuung darstellen (vgl. Abb. 32). Druckeigenspannungen 
entstehen mit geringer Teilchenstreuung und hoher Teilchenenergie bei Ver-
spannung der wachsenden Schicht durch Zwischenplatzatome. Zugspannun 
genergeben sich bei Umlagerungsvorgängen im Bereich der aufwachsenden, 
fehlgeordneten Schicht., Eine Erhöhung der Beschichtungsrate bewirkt eine 
Verschiebung der Eigenspannungen in Richtung Druckspannungen. 
Ordnungsvorgänge bei 
Fehlordnung geringer Dichte 
Beschichtungsrale 
Verspannung durch 
Fehlordnung hoher Dichte 
zunehmende Teilchenstreuung --
...,.____ zunehmende Teilchenenergie 
• Sequentielle Schichten 
Abb. 32: 
Prinzipielle Abhängigkeit der 
wachstumsbedingten Eigen-
spannungen gesputterter 
Schichten von Schichtrate, 
Teilchenstreuung und Teil-
chenenergie. 
In sequentiellen Schichten besteht eine Abhängigkeit der Eigenspannungen 
von der Zahl der Phasenübergänge (vgl. Abb. 33). Schichten mit koexistenten 
Phasen zeigen im Bereich von 100 bis 1000 Phasenübergängen eine lineare 
Abnahme der Druckeigenspannungen. Sequentielle Schichten der mischbaren 
Phasen TiC und TiN weisen mit 500 Phasenübergängen ein Maximum der 
Druckeigenspannungen auf. Die Eigenspannungen 10-lagiger Schichten wur-
den als Mittelwerte aus den Eigenspannungen einlagiger Schichten abge-
schätzt. Die in Die mechanische Bestimmung der Eigenspannungen ist bei 10-
lagigen Schichten mit der beschriebenen Meßtechnik nicht sinnvoll, da die 
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Abb. 33: Abhängigkeit der Eigenspannungen sequentieller Schichten von der 
Zahl der Phasenübergänge. 
entspricht (vgl. Kap. Ill.2.e). Abb. 33 dargestellten Ergebnisse wurden an 
Schichten gleicher Beschichtungsrate (5 pmh -I) und Argondruck (0,2 Pa) 
gemessen. 
Mit zunehmender Zahl der Phasenübergänge nehmen die Druckeigenspan-
nungen in sequentiellen TiC-TiB2- und TiB2-TiN-Sehichten gleichförmig um 
500 Nmm-2 ab. Bei der Bewegung der Substrate zwischen den Kathoden kön-
nen in den jeweils zuletzt aufgewachsenen Monolagen Umlagerungsvorgänge 
ablaufen, die bei dauerndem Teilchenbeschuß erschwert sind. Mit zunehmen-
der Zahl von Einzellagen erhöht sich der ungestört aufwachsende Anteil an 
Schichtvolumen. In diesen Schichtbereichen können die Druckeigenspannun-
gen geringer sein als in Bereichen, in denen durch das kontinuierliche Schicht-
wachstum energetisch ungünstige Zustände eingefroren werden. Abnehmende 
Druckeigenspannungen in sequentiellen Schichten mit hoher Zahl von Pha-
senübergängen können auch durch die geringe Dicke der Einzelschichten her-
vorgerufen werden. Nach Klokholm et al. [129] weisen aufgedampfte Schich-
ten einiger Metalle (Fe, Cr, Co, Mo, Zr) bei geringer Schiehtdicke ( < 300 nm) 
höhere Zugspannungen auf als in dickeren Schichten. Zugspannungskompo-
nenten in dünnen Schichten (Schichtdicke- 10 nm) können durch Oberflächen-
spannung und beim Zusammenwachsen von Kristalliten entstehen [95]. 
Das Maximum der Druckeigenspannungen in sequentiellen TiC-TiN-Schich-
ten bei 500 Lagen kann mit der kristallinen Durchmischungsphase und dem 
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epitaktischen Aufwachsen von TiC und TiN auf der kristallinen Durch-
mischungsphaseerklärt werden. Die Entstehung von Eigenspannungen beim 
epitaktischen Aufwachsen ist u.a. bei Hoffman [88] und Chopra [96] beschrie-
ben. Beim epitaktischen Aufwachsen von TiC auf der Ti(C,N)-Durchmi-
schungsphase ergibt sich wegen des größeren Gitterparameters von TiC eine 
Druckspannungskomponente. Umgekehrt bewirkt die Aufweitung des TiN-
Gitters beim Aufwachsen auf der Durchmischungsphase eine Zugspannungs-
komponente. Eine zusätzliche Druckspannungskomponente zu den wachs-
tumsbedingten Druckeigenspannungen kann sich in TiC-TiN-Schichten durch 
das epitaktische Aufwachsen ergeben, wenn der Absolutbetrag der Druck-
spannungskomponenten größer ist als der der Zugspannungskomponenten. 
Durch epitaktisches Aufwachsen hervorgerufene Eigenspannungen nehmen 
mit Abstand von der Phasengrenze ab [95], weshalb mit steigender Zahl der 
Phasenübergänge die durch epitaktisches Aufwachsen bedingten Druckeigen-
spannungen zunehmen können. Einer Erhöhung der Druckeigenspannungen 
wirken die für sequentielle TiC-TiBz- und TiBz-'l'iN-Schichten geschilderten 
Effekte entgegen, weshalb für 1000-lagige TiC-TiN-Schichten abnehmende 
Druckeigenspannungen beobachtet werden. 
lll.3.b Härte 
Einlagige Schichten 
Einlagige TiC-, TiN- und TiB2-Schichten weisen mit steigendem Argondruck 
eine Abnahme der Härte und bei zunehmender Beschichtungsrate eine Erhö-
hung der Härte auf (siehe Abb. 34). Erklären lassen sich diese Abhängigkeiten 
mit dem Gefüge der Schichten und der Fehlstellenkonzentration. Auch sind 
Änderung der chemischen Zusammensetzung und der Wachstumstexturen für 
die Deutung der Abhängigkeit der Schichthärte von den Herstellparametern 
zu beachten. 
Hohe Schichthärten sind beim direkten Sputtern ohne Anlegen einer Bias-
Spannung an die Substrate bei niedrigem Argondruck erzielbar. Absolut gese-
hen liegen die maximalen Schichthärten geringfügig über den Literaturwer-
ten für die kompakten Stoffe. Nach Schulze [64] weisen überhöhte Schichthär-
ten auf Verspannungen und Störungen im Gitteraufbau hin. Nach einer Vaku-
umglühung (1 h, 1000 °C) fallen die Härten der TiN- und TiBz-Schichten auf 
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Abb. 34: Abhängigkeit der Mikrohärte einlagiger Schichten von Argondruck 
und Sputterleistung. 
- 83-
liegt nach der Glühung unter der Härte des kompakten TiC. Auch Milic [126] 
beobachtet an TiN-Schichten nach einer Vakuumglühung bei 500 oc (2 h) ei-
nen leichten Härteabfall und bei 850 oc (2 h) eine maximale Härteabnahme 
von 12 %, was auf den Abbau von Kristallfehlern zurückgeführt wird. Eigene 
Versuche zeigen für TiN bei einer 1000 ac Glühung einen Härteabfall von 
16%. 
'l'ab. 18: Vergleich der Härte ungeglühter und geglühter Schichten mit der 
Härte kompakter Stoffe. 
Schichten (Argondruck 0,2 Pa; kompaktes 
Leistung 1000 W) Material 
H V 0,05 vor Glühung HV 0,05 nach Glühung HVt (1 h, 1000 °C) 
TiN 2150 ± 100 1810 ± 100 1850 [149] 
TiC 3100 ± 200 2400 ± 100 2800 [55] 
TiB2 3490 ± 150 3005 ± 150 3000[55] 
Die Abnahme der Schichthärten mit steigendem Argondruck kann durch die 
Bildung offener Korngrenzen erklärt werden [112]. Abschattungseffekte bei 
streifendem Einfall der im Plasma gestreuten Teilchen, bewirken durch un 
gleichmäßiges Beschichten erhabener und tiefliegender Stellen offene Korn-
grenzen mit geringer mechanischer Festigkeit [102]. Die lineare Abhängigkeit 
der Härte der TiN-Schichten vom Argondruck ist mit dem über den gesamten 
untersuchten Druckbereich vorherrschenden Stengelgefüge erklärbar. Die 
Korngrenzenfestigkeit von TiN-Schichten verschlechtert sich proportional 
dem Abscheidedruck. Die parabelförmige Abhängigkeit der Härte vom Argon-
druck ist für TiC-Schichten mit dem Übergang von einem feinkörnigen zu 
einem stengelartigen Gefüge und für TiB2-Schichten mit dem Wechsel von 
einem faserartigen zu einem stengeligenAufwachsen erklärbar. 
Teilchenstöße im Plasma verändern die Richtungsverteilung der Atome des 
Beschichtungsmaterials, wodurch nach Hoffman et al. [125] die für das 
Schichtwachstum wirksame Teilchenenergie einem cos28-Gesetz folgt (8 = 
Winkel zwischen Targetnormale und Substratoberflächennormale). Mit zu-
nehmend streifendem Teilcheneinfall verändert sich bei gesputterten Metall-
schichten der Spannungszustand, das Reflexionsvermögen und der elektrische 
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Widerstand [125]. Die Winkelabhängigkeit der Härte direkt gesputterter 
Hartstoffschichten ist in Tab. 19 dargestellt. Die Härte der unter einem 
't'ab. 19: Einfluß des Winkel zwischen Targetnormale und Substratober-
flächennormale (0) und des Argondruckes (p) auf die Schichthärte; 
Sputterleistung 1000 W. 
e = 45° 8 = 0° 8 = 0° 
p = 0,08 Pa p = 0,8 Pa p = 2 Pa 
TiN 1630 ± 150 1425 ± 100 982 ±50 
TiC 2340 ± 100 2723± 200 2140 ± 150 
TiB2 2475 ± 100 2900 ± 200 2360 ± 200 
Winkel von 45° zur Targetnormalen bei einem Argondruck von 0,08 Pa abge-
schiedenen TiC- und TiBz-Schichten liegt zwischen der Härte von Schichten, 
die bei 0,8 Pa und 2 Pa unter einem Winkel von 0° zwischen Target- und 
Substratoberflächennormalen abgeschieden wurden. Für TiN-Schichten liegt 
das Druckintervall vergleichbarer Härten zwischen 0,4 und 0,8 Pa. Der Ein-
fluß der Streuprozesse im Plasma auf die tatsächliche und die wirksame Teil-
chenenergiekann nicht separat beurteilt werden. Nach Hoffman et al. [125] 
verändern Teilchenstöße im Plasma vor allem die wirksame Teilchenenergie. 
Die höchsten an TiN-Schichten gemessenen Härten von 2200 - 2300 HV0,05 
sind mit den von Johansson et al. [124] an gesputterten TiN-Einkristall-
schichten bestimmten Härten von 2300 ± 200 HV0,005 vergleichbar. Dies 
weist auf eine hohe Korngrenzenfestigkeit von Hartstoffschichten hin, die bei 
niedrigem Argondruck direkt abgeschiedenen werden. Nach oben genannten 
Autoren sind geringe Härten polykristalliner Schichten vor allem durch Feh-
ler an den Korngrenzen erklärbar, da in metallischen Hartstoffen bei geringer 
Temperatur keine Versetzungsbewegung möglich ist. 
Eine gute Korrelation zwischen den gefügebedingten Härteverläufen, der 
Farbe und dem Reflexionsvermögen ist für TiN-Schichten gegeben. Wie Abb. 
35 zeigt, verändert sich die Farbe der Schichten mit steigendem Druck von 
goldgelb zu dunkelbraun. Der Farbumschlag findet in Abhängigkeit der 
Sputterleistung zwischen 0,8 Pa (1500 W), 0,4 Pa (1000 W) und 0,2 Pa (500 W) 
statt. Nach Abb. 34a sind dies auch Parameterkombinationen konstanter 














Schichten einen Rückschluß auf die Stöchiometrie zuläßt [118], muß beim 
Vergleich von Abb. 35 und Tab. 14 bzw. 15 widersprochen werden. 
Der Einfluß der Aufwachstexturen auf die Schichthärte wird speziell bei TiC 
deutlich. Ein Wechsel der Aufwachsrichtung von der (100)-Ebene zur (111)-
Ebene im Druckbereich von 0,4- 0,8 Pa (vgl. Abb. 27) bedingt einen überpro-
portionale Verringerung der Härte in diesem Druckbereich. Nach Tab. 4 be-
trägt der Härteunterschied in einem TiC-Kristall zwischen der (100)- und der 
(111)-Ebene etwa 250 HV (vgl. [65]). TiB2-Schichten, die im untersuchten 
Druckbereich keinen Wechsel der Aufwachstextur aufweisen, zeigen diesen 
überproportionalen Härteabfall nicht. 
Die Abhängigkeit der Härten einlagiger Schichten von der Sputterleistung 
bzw. der Beschichtungsrate ergibt sich teilweise aus der Erhöhung der Sub-
strattemperaturmit zunehmender Leistung (vgl. Tab. 17). Abb. 36 zeigt den 
Einfluß der Substrattemperatur auf d~e Schichthärte bei konstanter Sputter-
leistung. Der Härteverlauf der bei 500 Wund einer Substrattemperatur von 
400 oc abgeschiedenen TiC-Schicht ist von 0,08- 0,8 Pa identisch mit Schich-
ten, die bei einer Leistung von 1000 W ohne Substratheizung abgeschieden 
wurden. Bei einer Sputterleistung von 1000 W stellt sich aufgrund des 
Teilchenbeschusses ohne Heizung eine Substrattemperatur von etwa 300 oc 
ein (vgl. Tab. 17). Die Härten, der mit einer Sputterleistung von 1500 W 
abgeschiedenen Schichten (Ts - 375 °C), werden in Schichten, die mit einer 
Substrattemperatur von 400 oc und einer Sputterleistung von 500 W abge-
schieden wurden, nicht erreicht (vgl. Abb. 34b, 36). Die Wirkung einer hohen 
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Beschichtungsrate auf die Schichthärte beruht auf dem Einfrieren von Kri-
stallbaufehlern, während eine hohe Substrattemperatur eine Verbesserung 
der Korngrenzeneigenschaften bewirkt. Bei starker Teilchenstreuung im 
Plasma und streifendem Teilcheneinfall ist jedoch eine Substrattemperatur 
von 400 oc zu gering, um über die Oberflächendiffusion eine ungleichmäßige 
Beschichtung vollständig auszugleichen, wie der schroffe Härteabfall der ge-
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pern tur auf die Schi eh t-
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Zusammenfassend läßt sich feststellen, daß die Härten einlagiger, kristalliner 
Schichten mit abnehmendem Argondruck und zunehmender Beschichtungs-
rate ansteigen. Der Einfluß des Argondrucks auf die Schichthärte ist stärker 
als der der Beschichtungsrate. Aufgrund von Gitterverspannungen können 
Schichten höhere Härten aufweisen als die kompakten Werkstoffe. Nach einer 
Glühbehandlung weisen Schichten mit überhöhten Härtewerten ähnliche 
Härten wie kompakte Materialien auf. Mit zunehmendem Winkel zwischen 
Teilchenstrom und Substratoberflächennormale nimmt die Schichthärte ab. 
Simultane Schichten 
Simultane TiCffiB2-Schichten zeigen eme geringere Abhängigkeit der 
Schichthärte vom Abscheidedruck als einlagige Schichten. Nach Abb. 37 ist 
die Härte simultaner Schichten bei niedriger und mittlerer Sputterleistung 
zwischen 0,2 Pa und 0,8 Pa Argondruck fast unabhängig vom Argondruck. 
Dies ist mit den strukturlosen Bruchgefügen und dem Fehlen von Korngren-
zen in den amorph abgeschiedenen simultanen TiCffiB2-Schichten korreHer-
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Abb. 37: 
Abhängigkeit der Härte si-
multaner TiC!I'iBz-Schich-
ten von Argondruck und 
Sputterleistung. 
niedrigeren Härten (vgl. Abb. 38) deuten auf starke, gerichtete Bindungen 
innerhalb kleinster Stoffbereiche in simultanen TiC!I'iBz-Schichten hin. 
Starke, gerichtete Bindungen sind die Voraussetzung für eine hohe Härte [1]. 
Wegen der fehlenden Fernordnung in simultanen Schichten werden die 
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Abb. 38: 
Vergleich der Härte simul-
taner 1'iC!I'iB2-Schichten 
mit einlagigen TiC- und 
TiBz-Schichten (Schicht-
rate - 5 pmh-l ). 
Wie die lineare Abhängigkeit der Eigenspannungen vom Argondruck (vgl. 
Abb. 31) andeuteten, besteht in simultanen TiC!l'iBz-Schichten wie bei ein-
lagigen Schichten, eine mit dem Abscheidedruck proportionale Verspannung 
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der Schicht durch Zwischenplatzatome. Die im Gegensatz zu einlagigen 
Schichten fast konstante Härte simultaner Schichten bei einem Abscheide-
druck < 0,8 Pa weist auf eine gewisse Atombeweglichkeit unter Belastung 
(z.B. bei einem Härteeindruck) hin, die dem durch Zwischenplatzatome hervor-
gerufenen Härteanstieg entgegenwirkt. Nach Kaloyros et al. [30] ist eine 
Atombeweglichkeit innerhalb atomarer Abstände bei amorph hergestellten 
Monocarbiden der Übergangsmetalle wegen der geringeren mittleren Bin-
dungsenergie möglich. Der Härteabfall in simultanen TiCn'iB2-Schichten zwi-
schen 0,8 und 2 Pa Argondruck deutet darauf hin, daß auch bei amorphen 
Hartstoffschichten bei streifendem Teilcheneinfall Fehlstellen entstehen 
können. 
Der geringe Einfluß der Verspannungen in amorphen TiCfi'iB2-Schichten auf 
die Härte spiegelt sich auch in einem geringeren Abfall der Härte nach einer 
Glühung sowie einer geringeren Winkelabhängigkeit der Härte wider. Durch 
eine einstündige Vakuumglühung bei 1000 ac verringert sich nach Tab. 20 die 
Härte der simultanen TiCfi'iB2-Schichten nur um 300 HV, während für TiC-
und TiB2-Schichten ein Härteabfall von 700 HV und 500 HV festgestellt wird. 
Nach der G1ühung liegt die Härte der simultanen Schicht zwischen der Härte 
der TiC- und TiB2-Schicht. Wegen der Kristallisation in der simultanen 
Schicht durch die Glühbehandlung (vgl. Abb. 17), kann die ge!'i L, re Härteab-
nahme im Vergleich zu den kristallinen Schichten jedoch auch durch die Aus-
bildung einer Fernordnung bedingt sein. 
'fab. 20: Einfluß einer Glühbehandlung auf die Härte einlagiger und simul-
taner Schichten (Argondruck = 0,2 Pa, Beschichtungsrate -5 pmh-1 ). 
HV 0,05 vor Glühung HV 0,05 nach Glühung (1 h, 1000°C, Vakuum) 
TiC 3100 ± 200 2400 ± 100 
TiB2 3490 ± 150 3005 ± 150 
TiCfl'iB2 2960 ± 100 2650 ± 100 
In kristallinen TiC- und TiB2-Schichten nimmt mit zunehmend streifendem 
Teilcheneinfall und entsprechend abnehmender Konzentration von Zwischen-
platzatomen die auf einer Verspannung des Gitters beruhende Überhöhung 
der Härte ab. In simultanen TiCtriB2-Schichten kompensiert die geringfügige 
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Beweglichkeit der Atome bei Belastung eine Überhöhung der Härte. Ent-
sprechend geringer ist auch die Winkelabhängigkeit der Härte simultaner 
TiC- und TiB2-Schichten (vgl. Tab. 21). 
'l'ab. 21: Abhängigkeit der Härte einlagiger und simultaner Schichten vom 
Winkel zwischen Target- und Substratoberflächennormale (H); 
Beschichtungsrate- 5 pmh-1. 
H V 0,05 bei H = 00 H V 0,05 bei 8 = 45 o 
TiC (p = 0,08 Pa) 3370 ± 700 2340 ± 70 
TiB2 (p = 0,08 Pa) 3700 ± 100 2850 ± 100 
TiCffiB2 2960 ± 100 2430 ± 100 
(p = 0,2 Pa) 
• Sequentielle Schichten 
Die Härte sequentieller Schichten weist eine leichte Abhängigkeit von der 
Zahl der Einzellagen und somit von der Zahl der Phasenübergänge auf (vgl. 
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Abb. ~19: Abhängigkeit der Härte sequentieller Schichten von der Zahl der 
Phasenübergänge (Argondruck 0,2 Pa, Beschichtungsrate- 5 pmh-1 ). 
Härten beobachtet. Für die Kombination TiC-TiB2 ergibt sich die geringste 
Abhängigkeit der Härte von der Zah I der Phasenübergänge, was auf den gerin-
gen Härteunterschied einlagiger TiC- und TiB2-Schichten verglichen mit TiN-
Schichten zurückzuführen ist. Entsprechend ist die Zunahme der Härte von 
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10- auf 100-lagige TiB2-TiN- und TiC-TiN-Schichten deutlicher. Mit abneh-
mender Einzelschichtdicke verringert sich der Einfluß der obersten TiN-Lage 
auf die gemessene Härte. Die Härten aller sequentiellen TiC-TiB2-Schichten 
sind um 100 bis 200 HV niedriger als der Mittelwert aus der Härte der 
einlagigen TiC- und TiB2-Schichten. Dies könnte zum Teil durch den Wechsel 
der Aufwachsrichtung in den TiC-Lagen von der (100)-Ebene zur (111)-Ebene 
bedingt sein (vgl. Tab. 4). 
Die geringfügige Abnahme der Härte in sequentiellen TiC-TiB2- und TiB2-
TiN-Schichten bei hoher Zahl an Phasengrenzen kann mit dem zunehmenden 
Anteil nicht kristalliner Schichtbereiche erklärt werden. Die höhere Härte der 
1000-lagigen TiC-TiB2-Schicht verglichen mit der simultanen TiCtTiB2-
Schicht deutet auf die Ausbildung einer Fernordnung in den nur 5 nm breiten 
Einzellagen hin. 
Der stärkste Härteabfall sequentieller Schichten mit hoher Zahl an Phasen-
übergängen wird für TiC-TiN-Schichten beobachtet. Die Ti(C,N)-Grenzflä-
chenphase, die in einer 1000-lagigen TiC-TiN-Schicht einen hohen Volumen-
anteil aufweist, kann eine geringere Härte besitzen als die Verbundhärte aus 
diskreten TiC- und TiN-Lagen. Auch kann das Gefüge der 1000-lagigen TiC-
TiN-Schicht (vgl. Abb. 26c) ein Hinweis auf die abnehmende Härte sein, wenn 
die Korngrenzen eine geringe mechanische Festigkeit aufweisen. 
HI.3.c Rißzähigkeit 
Nach Warren et al. [138] ist eine Beurteilung der Rißzähigkeit von Hartme-
tallen und Hartstoffen aus der Rißbildung an Vickerseindrücken (Palmqvist-
methode) und Hertz'scher Pressung möglich (vgl. Kap. ll.2.b). Für Hartmetall 
[138] und Schnellstahl [72] kann aus der Länge der an den Ecken eines 
Vickerseindrucks entstehenden "Palmqvistrisse" der Rißwiderstand sowie mit 
einer empirischen Konstanten der kritische Spannungsintensitätsfaktor KIC 
bestinunt werden (vgl. Abb. 5). Die Hertz'sche Pressung wird als komplemen-
täre Meßmethode zur Zähigkeitsbeurteilung von spröden Werkstoffen gesehen 
[138]. Im weiteren soll über Ergebnisse bei Anwendung der Palmqvistmethode 
und Hertz'scher Pressung an beschichteten Hartmetallen berichtet werden. 
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• Einlagige Schichten 
Bei den hier untersuchten beschichteten Hartmetallen wird bei einer Bela-
stung von 30 bis 100 N wie bei unbeschichteten Hartmetallen im allgemeinen 
je ein, von den Ecken des Vickerseindrucks ausgehender Riß beobachtet (siehe 
Abb. 41a, b). Parallel zu den Eindruckkanten entstehen innerhalb des Ein-
drucks beim Hineindrücken der spröden Schicht in das verformbare Hart-
metallsubstrat zusätzliche Risse (siehe Abb. 40 b-d). Diese Risse, die mögli-
cherweise auch eine Beurteilung der Schichtzähigkeit erlauben, wurden im 
weiteren nicht untersucht. Die Abhängigkeit des Rißwiderstands des Ver-
bundes Schicht-Hartmetallsubstrats H2 von den Abscheidebedingungen ist in 
Abb. 41 für einlagige Schichten dargestellt. Für alle Proben mit einer auswert-
baren Rißbildung ergab sich ein linearer Zusammenhang zwischen Rißlängen-
summe und Prüfkraft. Keine Palmqvistrisse wurden in TiN-beschichtetem 
Hartmetall H2 bei einem Abscheidedruck von 0,08 Pa bei Belastungen kleiner 
50 N festgestellt (siehe Abb. 40c). Für diese Proben kann somit kein 
Rißwiderstand angegeben werden. Bei 2 Pa Argondruck abgeschiedene TiB2-
Schichten wurden nicht mit in die Untersuchung einbezogen. Diese Schichten 
sind wegen starker Zugeigenspannungen rißbehaftet, weshalb ein Ausmessen 
der Palmqvistrisse nicht durchgeführt werden konnte. Außerdem sind in 
diesen Schichten an den Ecken und an den Kanten der V ickerseindrücke eine 
Vielzahl von Rissen vorhanden (siehe Abb. 40d). Schließlich waren wegen der 
geringen Reflexion die bei 2 Pa Argondruck abgeschiedenen TiN-Schichten 
(vgl. Abb. 35) ebenfalls nicht auswertbar. 
Die Erhöhung des Rißwiderstandes beschichteter Hartmetalle durch die sprö-
den Hartstoffschichten beruhrt auf den Druckeigenspannungen der Schichten. 
Nach Zum Gahr [72] besteht im Werkstoffvolumen um einen Vickerseindruck 
der in Abb. 42 schematisch dargestellte Spannungszustand. In den Zugspan-
nungsfeldern wird die durch den Eindruck eingebrachte Energie durch Rißbil-
dung abgebaut, wenn die Spannungsintensität größer als die Bruchzähigkeit 
des Gefüges ist. Druckeigenspannungen in der Schicht verringern die Span-
nungsintensität, Zugeigenspannungen erhöhen sie. 
Die Tiefe der Palmqvistrisse ist nach Preikschat [135] bei unbeschichten WC-
Basis-Hartmetallen um den Faktor 2 - 3 größer als die Eindringtiefe des 
Vickersdiamanten. Abb. 43 zeigt die Relation zwischen der Schichtdicke und 
der Eindringtiefe des Vickersdiamanten bei Prüflasten von 30, 50 und 100 N. 
, __ , 
ZO pm 
a) llartmetallll2, Belastung 100 N 
1-1 
20 pm ' 
c) TiN-Schicht, p = 0,08 Pa; 
P = 1000 W, Belastung 50 N 
- 92-
20 1Jll1 
bl 'I'iC-Schicht, p .:::.. 0,08 Pa, P = I 000 W, 
Belastung I 00 N 
,1-1 
20 lllll 
d) 'riB2-Schicht, p = 2,0 Pa; 
P = 1000 W, Belastung 100 N 
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Abb. 41: Abhängigkeit des Rißwiderstandes des Verbundes Schicht-Hart-
metallsubstrat H2 von den Abscheidebedingungen für einlagige 




















dicke und Eindringtiefe des 
Vickersdiamanten. 
Die Eindringtiefe wurde am; der Verbundhärte berechnet, die sich durch die 
Schicht bei 30 N Belastung um maximal 200 HV gegenüber der Substrathärte 
erhöht. Für alle Prüfkräfte ist die Eindringtiefe des Diamanten größer als die 
Schichtdicke. Die von den Ecken des Vickerseindruckes ausgehenden Risse 
bilden sich in der Schicht und im Hartmetallsubstrat. An der Grenzfläche 
Schicht-Substrat wird keine Unstetigkeit in der Rißlänge beobachtet, wie 
durch Abpolieren der Schicht fe8tgestellt wurde. Für druckeigen8pannung8 
behaftete Schichten ist eine Zunahme der Rißlänge im Substrat nur bei gleich-
zeitiger Schichtabplatzung oder Schichtaufwölbung möglich, da dies eine Rela 
tivbewegung in der Grenzfläche Schicht-Substrat bewirkt. Dieses Phänomen 
wurde an den untersuchten Schichten nicht beobachtet. In zugspannungsbe-
hafteten Schichten können beim Einbringen von Verformungsenergie in das 
Hartmetallsubstrat durch den Vickersdiamanten Eigenspannungen in der 
Schicht durch Rißbildung abgebaut werden. Diese Risse bilden sich unabhän-
gig von den Rissen im Substrat. Insofern kann mit der Palmqvistmethode bei 
druckspannungsbehafteten Schichten unter den angegebenen Prüfbedingun-
gen nicht die Rißzähigkeit der Schicht separat beurteilt werden, sondern die 
Rißzähigkeit eines oberflächennahen Probenbereiches. Eine bruchmechani-
sche Beschreibung des Zusammenwirkens von spröder, eigenspannungsbehaf-
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teter Schicht mit dem in Grenzen verformbaren Hartmetallsubstrat bei An-
wendung des Palmqvistverfahrens findet sich in der Literatur nicht. Ein Ver-
gleich der Rißzähigkeit unterschiedlicher Schichten ist bei gleichem Substrat, 
gleicher Schichtdicke und bei Kenntnis der Eigenspannung möglich. 
Nach Abb. 44 besteht kein allgemein gültiger Zusammenhang zwischen Eigen-
spannung und Rißwiderstand. In Abb. 44 ist der Rißwiderstand gegenüber den 
wachstumsbedingten Spannungen aufgetragen. Eine Korrektur der wachs-
tumsbedingten Spannungen um den thermischen Spannungsanteil nach Gl. 
(6) wurde nicht durchgeführt. Die Berechnung des thermischen Eigenspan-
nungsanteils mit dem E-Modul und dem thermischen Ausdehnungskoeffizien-
ten vom kompakten, polykristallinen Material ist für feinkörnige, texturierte 
Schichten problematisch. Auch sind die in Tab. 17 angegebenen Substrattem-
peraturen Gleichgewichtstemperaturen, die sich erst während der Beschich-
tung einstellen. Für TiC- und TiN-Schichten besteht ein parabolischer Zusam-
menhang zwischen Rißwiderstand und Eigenspannungen. Der hyperbolische 
Verlauf der Abhängigkeit Rißwiderstand-Eigenspannungen für TiB2-Schich-
ten kann mit einer Relaxation der Druckeigenspannungen an der Rißspitze 
gedeutet werden. 
Zum Vergleich der schichtspezifischen Zähigkeit sind in Abb. 45 die Rißwider-
stands-Eigenspannungskurven von TiC-, TiN- und TiB2-Schichten dargestellt. 
Die Zähigkeit nimmt unabhängig von den Eigenspannungen von TiN über TiC 
zu TiB2 ab, da die Rißwiderstands-Eigenspannungs-Kurven der Schichten 
keine Schnittpunkte aufweisen (vgl. Abb. 45). Dieser Befund ist insofern über-
raschend, da für kompakte, metallische Hartstoffe als Rangfolge abnehmender 
Zähigkeit Boride, Carbide und Nitride genannt wird [55]. Dieses vom stoffspe-
zifischen abweichende Schichtverhalten kann durch die unterschiedlichen Ge-
fügeausbildungen hervorgerufen werden. Die Stengelgefüge der TiN-Schich-
ten sind mit einem hohen Rißwiderstand zu korrelieren. Die TiC-Schichten 
zeigen einen Übergang von einem feinkörnigen zu einem siengelartigen Ge-
füge und weisen einen geringeren Rißwiderstand auf. TiB2-Schichten mit dem 
geringsten Rißwiderstand werden im Druckbereich 0,08- 0,4 Pa fast struktur-
los, mit einem schwach ausgeprägten, faserartigen Gefüge abgeschieden. 
Einen wichtigen Einfluß auf das Zähigkeitsverhalten vun Schichten übt auch 
die Orientierung der Kristallite aus. TiC wächst bei niedrigem und mittlerem 
Argondruck parallel zu den Würfelflächen auf (vgl. Abb. 27). Palmqvistrisse 
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Abb. 45: Abhängigkeit des Rißwiderstands von den wachstumsbedingten 
Eigenspannungen für TiN-, TiC- und TiB2-Schichten. 
und Spaltflächen [30] liegen somit in einer Ebene. TiN weist bis zum mittleren 
Abscheidedruck in Abhängigkeit der Sputterleistung nur eine schwache (100)-
Textur bzw. eine statistische Orientierung der Kristallite auf (vgl. Abb. 28). In 
TiN-Schichten ist demnach der Anteil leicht spaltbarer Kristallflächen senk-
recht zur Schichtoberfläche geringer als in 'fiC-Schichten. Angaben zu den 
Spaltfächen in TiBz-Kristallen finden sich in der Literatur nicht. Das niedrige 
Zähigkeitsniveau der TiBz-Schichten, die unabhängig von den Abscheide-
bedingungen immer parallel zur (001)-Ebene aufwachsen, ist verständlich, 
wenn die zur (001)-Ebene senkrechten Ebenen Spaltflächen sind. 
Weitere Versuche zur Charakterisierung der Schichtzähigkeit wurden mit 
Hertz'scher Pressung durchgeführt. Der prinzipielle Unterschiede zwischen 
Palmqvistverfahren und Hertz'scher Pressung für die Zähigkeitsbeurteilung 
von Hartstoffschichten auf Hartmetallen besteht im Einfluß des Substrates auf 
die Rißbildung. Unter den genannten Randbedingungen (Substrateigenschaf-
ten, Prüfbedingungen) entstehen an einem Vickerseindruck Risse in der 
Schicht und im Substrat. Die Rißbildung wird dabei von den Zähigkeitseigen-
schaften und dem Eigenspannungszustand der Schicht beeinflußt. Bei Hertz' 
scher Pressung hingegen wird das Substrat nur plastisch verformt und die Riß-
bildung bleibt auf die Schicht begrenzt (siehe Abb. 46). Die Werkstoffan-
strengung bei Hertz'scher Pressung ist in Abb. 56 dargestellt. Sie entspricht 
der Werkstoffanstrengung beim Scratch-Test, wenn der Reibkoeffizient zwi-
schen Schicht und Prüfkörper null ist. Zugspannungen außerhalb des Ein-
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Abb. 46: Schematische Darstellung der Rißbildung bei Hertz' ::;eher Pressung 
an beschichtetem Hartmetall. 
druckes bewirken die Rißbildung in der Schicht. Der charakteristische Meß 
wert ist die kritische Belastung Fe, die der Belastung entspricht, bei der sich 
um den Eindruck gerade noch kein vollständiger, kreisförmiger Oberflächen-
riß gebildet hat. Die kritische Belastung ist neben der Ri13zähigkeit der Schicht 
stark von der Härte des Substrats abhängig. Da im weiteren keine unter 
schiedlichen Substrate benutzt wurden, ist eine Beurteilung der Rißzähigkeit 
unterschiedlicher Schichten durch Vergleich der kritischen Belastung 
möglich. 
Die mit der Palmqvistmethode ermittelte Rangfolge des Zähigkeitsverhaltens 
einlagiger Schichten, 'riN-TiC-TiB2, kann durch die Ergebnisse der 
Hertz'schen Pressung bestätigt werden. Abb. 4 7 zeigt die Morphologie eines 
Eindrucks bei einer Last von 80 N in einem unbeschichteten Hartmetall und in 
einer TiN-Schicht. Für 'riC- und TiB2-Schichten sind Eindrücke bei der kriti-
schen Belastung abgebildet. Im unbeschichteten Hartmetall bilden sich bei 
einer Belastung von 80 N keine Risse. Die Verformung bewirkt eine starke 
Gefügezerrüttung im Eindruck. In der TiN-Schicht wird bei gleicher Belastung 
nur eine abschnittsweise Rißbildung beobachtet. Die Schichtoberfläche ist 
ähnlich zerrüttet wie bei dem unbeschichten Hartmetall. Um die Rißbildung 
und die Oberflächenzerrüttung darstellen zu können, ist die obere Hälfte des 
Eindrucks im Interferenzkaustrast dargestellt. Kreisfönnige Risse bilden sich 
in TiC- und TiB2-Schiehten, wobei die kritische Belastung für TiB2 geringer ist 
als für TiC. Das Verhalten der TiN-Schicht kann mit einem Abgleiten einzel-
ner Stengelkristalle gedeutet werden, was sowohl die abschnittsweise Riß-
bildung als auch die im Vergleich zu TiC- und TiB2-Schichten starke Auf-
rauhung der Eindruckoberfläche erklärt. 
a) Hartmetallsubstratll2 
Uelastung 80 N 
c) 'l'iC beschichtet 
Belastung 45 N 
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b) 'l'iN beschichtet (obere Bildhälfte 
Intcrfercnzkonlt·asl), Belastung 80 N 
d) 'I'iB2 beschichtet 
Belastung 30 N 
Abb. 47: Hertz'sche Pressung an einem unbeschichteten und beschichteten 
Hartmetallen (p = 0,4 Pa, P = 1000 W). 
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Der Eigenspannungszustand beeinflußt wie bei der Palmqvistmethode auch 
bei Hertz'scher Pressung das Meßergebnis. Die Darstellung der Abhängigkeit 
der kritischen Belastung von den Eigenspannungen für TiC- und TiB2-Schich-
ten erfolgt zusammen mit der Zähigkeitsbeurteilung simultaner TiCtriB2-
Schichten. 
Zusammenfassend läßt sich feststellen, daß mit dem Palmqvistverfahren und 
der Hertz'schen Pressung eine Beurteilung der Zähigkeit von Hartstoffschich-
ten möglich ist. Ein absoluter Zähigkeitskennwert für die Schichten kann 
nicht angegeben werden, da beim Palmqvistverfahren Rißbildung und Riß-
ausbreitung in der Schicht von der Zähigkeit des Substrats abhängen. Bei 
Hertz'scher Pressung beeinflußt die Härte des Substrats die kritische Be-
lastung. Bei Normierung des mit dem Palmqvistverfahren bestimmten Riß-
widerstandes und der bei Hertz'scher Pressung ermittelten kritischen Be-
lastung auf die Eigenspannungen in der Schicht, ist eine Beurteilung der 
Zähigkeit unterschiedlicher Schichten möglich. Bei den untersuchten ein-
lagigen Schichten nimmt die Zähigkeit von TiN über TiC zu TiB2 ab. 
SimultaneTiCtriB2-Schichten 
Die Ergebnisse der Zähigkeitsprüfung simultaner TiC!riB2-Schichten sind in 
Abb. 48a-c zusammengefaßt. Abb. 48a zeigt die Abhängigkeit des Rißwider-
standes von Sputterleistung und Argondruck. Aufgetragen gegenüber den 
Eigenspannungen ergibt sich ein linearer Zusammenhang zwischen Rißwider-
stand und Eigenspannung (s. Abb. 48b). Im Gegensatz zu den parabolischen 
und hyperbolischen Abhängigkeiten des Rißwiderstands kristalliner Schich-
ten von den Eigenspannungen beruht die lineare Abhängigkeit simultaner 
Schichten auf der amorphen Struktur. Keine Änderung in der Mikrostruktur 
und des Gefüges wird in simultanen Schichten bei Variation der Abscheide-
parameter beobachtet, was die lineare Abhängigkeit des Rißwiderstandes von 
den Eigenspannungen erklärt. 
Eine einfache Aussage zum Zähigkeitsverhalten der simultanen TiCtriB2-
Schichten verglichen mit kristallinen Einlagenschichten ist nach Abb. 48c 
nicht möglich. TiB2-Schichten weisen unabhängig vom Gefüge und dem Eigen-
spannungszustand immer einen geringeren Rißwiderstand als die amorphen 
TiC!riB2-Schichten auf. TiC- und TiN-Schichten mit geringen Druckeigen-
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A bb. 48: Zähigkeitsbeurteilung simultaner TiC/TiB2-Schichten. 
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geringerer Korngrenzenfestigkeit abgeschieden werden (vgl. Kap. 111.3.a), zei-
gen ein ungünstigeres Zähigkeitsverhalten als die korngrenzenfreien, simul-
tanen TiCfl'iB2-Schichten. In Abb. 48c sind die Rißwiderstände aus oben ge. 
nannten Gründen gegenüber den wachstumsbedingten Eigenspannungen auf. 
getragen. Unter Berücksichtigung des nur ungenau zu bestimmenden, ther-
misch bedingten Zugspannungsanteiles verschieben sich die Kurven, wobei 
das schichtspezifische Zähigkeitsverhalten der simultanen Schichtenaufgrund 
der geringeren Substrattemperatur (vgl. Kap. III.2.b) etwas ungünstiger beur-
teilt werden muß. 
Kristalline TiC- und TiN-Schichten mit hoher Korngrenzenfestigkeit, also 
Schichten, die bei niedrigem Argondruck abgeschieden werden und entspre-
chend hohe Druckeigenspannungen aufweisen, zeigen höhere Rißwiderstände 
als die amorphen TiCtriB2-Schichten. Das von Kaloyeros et al. [30] vermutete 
günstige Zähigkeitsverhalten amorpher Hartstoffe kann für simultane 
TiCtriB2-Schichten nicht bestätigt werden. Fehlende Spaltflächen und eine 
geringere mittlere Bindungsenergie amorpher Hartstoffe sollen das Zähig-
keitsverhalten verbessern. Trotz der für das Zähigkeitsverhalten ungünstigen 
Lage der Spaltflächen in der Ebene der Palmqvistrisse verhalten sich die kri-
stallinen TiC-Schichten günstiger als die amorphen TiCfl'iB2-Schichten. Die 
unterschiedlichen Einflüsse der Kristallstruktur und des Gefüges auf das 
Zähigkeitsverhalten von Schichten lassen sich mit den untersuchten Schichten 
nicht separieren. Untersuchungen zu den inter- und transkristallinen Bruch-
anteilen in Schichten können zur Klärung dieser Fragestellung beitragen. 
Die in Abb. 49 dargestellte Abhängigkeit der mit Hertz'scher Pressung ermit-
telten kritischen Belastung von den wachstumsbedingten Eigenspannungen 
bestätigen die bisherigen Aussagen zum ZähigkeitsverhaJten der Schichten. 
Bei Hertz'scher Pressung kompensieren wie beim Palmqvist- Verfahren Druck-
eigenspannungen in der Schicht die durch den Eindruck aufgebrachten Zug-
lastspannungen. Nicht dargestellt sind TiN-Schichten, aufgrund der nur ab-
schnittsweisen Rißbildung bei Hertz'scher Pressung (vgl. Abb. 47b). Der An-
stieg der kritischen Belastung in TiC-Schichten bei niedrigen Druckeigen-
spannungen ist gefügebedingt. Nach Abb. 23 entspricht in dieser Schicht, die 
bei einem Abscheidedruck von 2 Pa hergestellt wurde, die Länge der Stengel-
kristalle etwa der Schichtdicke. Die gegenseitige Verschiebung der Kristalle, 
die wegen der geringen Korngrenzenfestigkeit dieser Schicht möglich ist, er-
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schen Belastung bei 
Hertz'scher Pressung von 
den Eigenspannungen (Be-
schichtungsrate- 5 pmh-1). 
Sequentielle Schichten weisen eine deulliche Abhängigkeit des Rißwiderstan-
des von der Zahl der Phasenübergänge auf(siehe Abb. 50). Die Rißwiderstände 
10-lagiger Schichten entsprechen den Mittelwerten einlagiger Schichten, wel-
che unter gleichen Abscheidebedingungen hergestellt wurden. Sequentielle 
TiC-TiBz- und TiBz-TiN-Schichten, also Schichten aus koexistenten Phasen, 
zeichnen sich durch ein deutliches Maximum des Rißwiderstandes bei 100 
Einzellagen in einer 5 p.m dicken Schicht aus. Ein nur leichter Anstieg des Riß-
widerstandes in sequentiellen Schichten der mischbaren Phasen 'I'iC und TiN 
wird zwischen 10 und 250 Einzellagen beobachtet. Allen sequentiellen Schich-
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Abb. 50: Abhängigkeit des Rißwiderstandes sequentieller Schichten von der 
Anzahl der Phasenübergänge. 
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Das günstige Zähigkeitsverhalten 100-lagiger Schichten mit koexistenten 
Phasen im Vergleich zu Schichten mit geringerer oder höherer Zahl von 
Phasengrenzen kann mit zwei gegenläufigen Effekten erklärt werden. Mehr-
phasige, bindemetallfreie Hartstoffe weisen allgemein eine höhere Rißzähig-
keit, als einphasige Hartstoffe auf [ 4,58]. Der positive Effekt vieler Phasen-
grenzen auf das Zähigkeitsverhalten kompakter Hartstoffe ist bei inter- und 
transkristallinem Rißverlauf gegeben. Die Rißflanken der um einen Vickers-
eindruck entstehenden Radialrisse breiten sich in sequentiellen Schichten 
senkrecht zu den Phasenübergängen, also transkristallin, aus. Läuft ein Riß 
über eine Phasengrenze, muß ein zusätzlicher Betrag an Bruchenergie aufge-
bracht werden. In sequentiellen TiC-TiBz-Schichten mit 10 und 100 Lagen 
kann auch die senkrecht zu den Palmqvistrissen liegende Korngrenze zwi-
schen dem in der (111)-Ebene aufwachsenden, von TiB2 beeinflußten, und dem 
unbeeinflußt parallel zur (100)-Ebene aufwachsenden 'I'iC, eine rißenergiever-
zehrende Wirkung aufweisen. Andererseits sollte die energieverzehrende Wir-
kung der gesputterten TiC-TiBz-Phasenübergänge wegen des epitaktischen 
Aufwachsens geringer sein als die der TiBz-TiN-Phasenübergänge. Gegen-
läufig zum positiven Einfluß der Phasenübergänge auf das Zähigkeitsverhal-
ten sequentieller Schichten wirkt der mit zunehmender Zahl von Phasenüber-
gängen ansteigende Volumenanteil amorpher Phasen. Wie die Untersuchun-
gen an simultan abgeschiedenen, amorphen TiCtriBz-Schichten gezeigt 
haben, ist das Zähigkeitsverhalten amorpher Hartstoffe eher ungünstig. 
Die Bildung einer TiC-TiN-Phasengrenze, bzw. einer Pha::;engrenze zwischen 
einem Ti(C,N)-Mischkristall und TiN bzw. TiC, ist in kompakten Werkstoffen 
wegen der vollständigen Mischbarkeit von TiC undTiNnicht möglich. Die nur 
geringfügige Zunahme des Rißwiderstandes mit Erhöhung der Zahl der 
Phasenübergänge von 10 auf 250 deutet auf eine geringe Energiedissipation 
an den TiC-TiN-Phasenübergängen hin. Ungünstig wirkt sich hierbei das 
epitaktische Aufwachsen (vgl. Abb. 19a) mit Spaltflächen senkrecht zu den 
Phasenübergängen aus. Der starke Abfall des Rißwider::;tandes der 500- und 
1000-lagigen, vollständig kristallinen Schichten kann durch das Stengel-
gefüge dieser Schichten bedingt sein (vgl. Abb. 26c). Wie schon der Härteabfall 
der 500- und 1000-lagigen Schicht andeutete (vgl. Abb. 39), ist die Festigkeit 
der Korngrenzen geringer als bei einlagigen Schichten, die unter gleichen 
Abscheidebedingungen hergestellt wurden. Bei geringer Korngrenzeu-
festigkeit nimmt auch der Widerstand gegenüber der Rißausbreitung ab. 
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Ein Vergleich der Zähigkeitseigenschaften sequentieller und einlagiger 
Schichten ist bei Auftragung der Rißwiderstände gegenüber den Eigenspan-
nungen möglich (vgl. Abb. 51). Allgemein liegen die Rißwiderstände sequen-
tieller Schichten zwischen den Rißwiderständen der einphasigen Schichten. 
Mit keiner der untersuchten sequentiellen Schichten wird eine Überhöhung 
des Rißwiderstandes gegenüber den Rißwiderständen der einlagigen Schichten 
aus beiden beteiligten Phasen erreicht. Bei vollständig transkristallinem 
Bruchverlaufkann für sequentielle Schichten, ohne Berücksichtigung des Ein-
flusses der Phasenübergänge, der Rißwiderstand beim Palmqvistverfahren 
entsprechend den Volumenanteilen der Phasen abgeschätzt werden. Eine über 
diesen Wert hinausgehende Erhöhung des Rißwiderstandes sequentieller 
Schichten ergibt sich durch die Bruchenergie verzehrende Wirkung der Pha--
sengrenzen. Eine Verringerung kann durch den hohen Volumenanteil amor-
pher Phasen und Änderungen im Schichtgefüge bedingt sein. 
Der Rißwiderstand 10-lagiger TiB2-TiN-Schichten entspricht dem Mittelwert 
der Rißwiderstände der einlagigen Schichten bei gleichen Eigenspannungen 
(siehe Abb. 51a). Die 100-lagige TiB2-TiN-Schicht weist bei höherer Härte 
(vgl. Abb. 39) einen nur geringfügig niedrigeren Rißwiderstand als die ein-
lagige TiN-Schicht auf. Durch die Energiedissipation an den Phasenüber-
gängen wird das ungünstige Zähigkeitsverhlaten der TiB2-Lagen fast voll-
ständig kompensiert. Der zunehmende Anteil der amorphen Phasen bewirkt 
bei weiterer Erhöhung der Zahl der Phasenübergänge eine Abnahme des 
Rißwiderstandes auf das Niveau der einphasigen TiB2-Schicht. 
Der Unterschied des schichtspezifischen Zähigkeitsverhaltens, beurteilt aus 
der Abhängigkeit von Rißwiderstand und Eigenspannung, ist für einlagige 
TiC- und TiB2-Schichten geringer als für TiB2- und TiN-Schichten. Entspre-
chend stärker beeinflussen Meßfehler die Zähigkeitsbeurteilung sequentieller 
TiC-TiB2-Schichten. Der günstige Rißwiderstand der 10-lagigen TiC-TiB2-
Schicht sollte daher nicht überbewertet werden (siehe Abb. 51b). Der Riß-
widerstand der 100-lagigen Schicht liegt deutlich über dem Rißwiderstands-
niveau der TiB2-Schicht, erreicht aber das Rißwiderstandesniveau der einlagi-
gen TiC-Schicht nicht. Trotzt des hohen Volumenanteils in den TiC-Lagen (- 40 
%), der epitaktisch auf TiB2 in [111]-Richtung aufwächst, also keine 
Spaltflächen senkrecht zu den Phasenübergängen aufweist, wird das Riß-
widerstandsniveau der einphasigen TiC-Schicht nicht erreicht. Die einphasi-






'tl c 700 0 
'1ii .. ., 
'tl 
'i 








c 700 .E 














'-... G250 ........ .... 

















Spannung in N/mm2 
TIC 
..... ..... • 500 • 10 
..... .......... 
-1500 
Spannung in N/mm2 
-1500 











Abb. 51: Abhängigkeit der Rißwider~tände sequentieller und einlagiger 
Schichten von den wachstumsbedingten Eigenspannungen. 
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len Schichten hergestellt wurden, wachsen parallel zu den Würfelflächen, also 
mit Spaltfläche in der Ebene der Palmqvistrisse, auf. 
Der Einfluß der Orientierung der Spaltflächen auf den Rißwiderstand 
sequentieller 1'iC-'l'iB~-Schichten wird jedoch bei Vergleich der 100- und 250-
lagigen Schicht deutlich. Der Rißwiderstand nimmt von der 100- zur 250-
lagigen Schicht, trotzt Erhöhung des Volumenanteiles der amorphen Phasen, 
nur geringfügig ab. Dies kann mit dem ansteigenden Volumenanteil von in 
[111]-Richtung aufwachsenden TiC in den TiC-Lagen erklärt werden. In 250-
lagigen TiC-TiB2-Schichten sind die TiC-Lagen vollständig in [111]-Richtung 
orientiert (vgl. Abb. 19b). Somit liegen die (100)-Spaltflächen von TiC unter 
45° zur Spaltebene der Palmqvistrisse. Bei weiterer Erhöhung der Zahl der 
Phasenübergänge ergibt sich wie bei TiB2-TiN-Schichten eine Abnahme des 
Rißwiderstandes auf das Niveau der einlagigen TiB2-Schicht. Der Rißwider-
stand der 1000-lagigen TiC-TiBz-Schicht liegt etwas unter dem Rißwider-
standsniveau der simultanen TiC!TiBz-Schicht (siehe Abb. 51b). In Abb. 51 
sind nur die wachstumsbedingten Eigenspannungen berücksichtigt. Der durch 
die Erwärmung der Substrate bei der Beschichtung bedingte thermische Zug 
Spannungsanteil ist für einlagige und sequentielle Schichten aufgrund der 
stärkeren Temperaturbelastung größer als für simultane Schichten (vgl. S. 
59). Bei Berücksichtigung des thermischen Eigenspannungsanteils verschiebt 
sich das Rißwiderstandesniveau der ::>imultanen TiCfl'iB2-Schieht weniger 
stark in Richtung Zugspannungen, wodurch der Rißwiderstand der 1000-lagi 
gen TiC-TiBz-Schicht dem Niveau der simultanen Schicht näher kommt. 
Die 100- und 250-lagigen TiC-TiBz-Schichten weisen im Vergleich zu den an 
deren TiC-TiBz-Schichten nicht nur die höchsten Rißwiderstände sondern 
auch die höchsten Druckeigenspannungen auf. Daß der günstigste Rißwider-
stand nicht spannungsbedingt ist, ergibt sich daraus, daß die Rißwiderstände 
der 100- und 250-lagigen Schichten näher am Rißwiderstandsniveau von ein-
lagigen TiC-Schichten als am Rißwiderstandsniveau einlagiger TiBz-Schich-
ten liegen. 
Im Gegensatz zu den sequentiellen Schichten mit koexistenten Phasen, bei 
denen die Rißwiderstände aller Kombinationen zwischen den Rißwiderstands-
niveaus der einlagigen Schichten liegen, werden für 500- und 1000-lagigen 
TiC-TiN-Schichten deutlich geringere Rißwiderstände als für die einlagigen 
TiC- und TiN-Schichten gemessen. Unter Berücksichtigung der Eigenspan-
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nungen nimmt der Rißwiderstand von der 10- zu 100-lagigen Schicht gering-
fügig zu und bleibt bis 250 Lagen nahezu konstant. Mit zunehmendem Volu-
menanteil der Ti(C,N)-Durchmischungsphase entsteht ein Stengelgefüge mit 
geringer Korngrenzenfestigkeit, wodurch der Rißwiderstand deutlich unter 
das Niveau der einlagigen TiC-Schicht abfällt. 
Eine weitere Optimierung des Zähigkeitsverhaltens sequentieller Schichten 
ist durch Variation der Volumenanteile der Phasen möglich. Bei konstanter 
Zahl der Phasenübergänge kann der Rißwiderstand zunehmen, wenn der Volu-
menanteil der Phase mit dem geringeren Rißwiderstand zugunsten der Phase 
mit dem höheren Rißwiderstand reduziert wird. Abb. 52 zeigt für 250-lagige 
TiC-TiB2-Schichten die Abhängigkeit des Rißwiderstandes vom Volumen-
anteil der Phasen. 
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Den höchsten Rißwiderstand weist die Schicht mit 25 Vul. 0k1 TiB2 auf, also eine 
Schicht mit 30 nm dicken TiC- und 10 nm dicken TiB~-Lagen. Für einen Ver-
gleich mit den fUßwiderständen einphasiger Schichten, müssen die Eigen 
spannungenberücksichtigt werden (vgl. Abb. 51); jedoch zeigt dieser orientie-
rende Versuch das große Potential sequentieller Schichten. 
Die für einlagige und simultane Schichten festgestellte Gleichwertigkeit zwi-
schen Pa lmqvist-Verfahren und Hertz'scher Pressung für die Zähigkei tsbeur-
teilung von Hartstoffschichten gilt auch bei sequentiellen Schichten (vgl. Abb. 
50 und 53). Im Unterschied zum Palmqvist-Verfahren wird bei TiC-TiN-
Schichten mit 100 Lagen ein ausgeprägtes Maximum der kritischen Belastung 
beobachtet. In der 1000-lagigen TiC-TiN-Schicht werden ab 30 N Belastung 
abschnittsweise Risse sichtbar. Ein kreisförmiger Riß, der für die Bestimmung 
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der kritischen Belastung notwendig ist, wird jedoch auch bei höherer Be-
lastung aufgrunddes Stengelgefüges nicht festgestellt. 
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sung von der Zahl der 
Lagen bei sequentiel-
len Schichten. 
Das günstige Verhallen 100-lagiger Schichten kann analog zum Palmqvist-
verfahren durch die Bruchenergie verzehrende Wirkung der Phasenübergänge 
interpretiert werden. Die Ausbildung eines katastrophalen Risses, also durch 
die gesamte Schicht hindurch, wird in Schichten mit vielen Phasenübergängen 
zu höheren Belastungen hin verschoben. Risse in den ersten Schichtlagen 
bewirken eine Verringerung der Spannungsintensität in der Schicht, führen 
aber nicht zu einer sichtbaren Schädigung in der Schicht. Die Abnahme der 
kritischen Belastung für Schichten mit mehr als 100 Lagen wird durch den 
zunehmenden Volumenanteil der amorphen Phasen hervorgerufen. 
Zusammenfassend läßt sich feststellen, daß eine starke Abhängigkeit des 
Zähigkeitsverhaltens sequentieller Schichten von der Zahl der Phasenüber-
gänge besteht. Schichten mit 100 bii::l 250 Phasenübergängen weisen die höch-
sten Rißwiderstände bzw. die höchsten kritischen Belastungen auf. Durch die 
Energiedissipation an den Phasenübergängen wird die geringe Zähigkeit der 
spröderen Schichtkomponente fast vollständig kompensiert und annähernd 
der Rißwiderstand der zäheren Schichtkomponente erreicht. 
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IU.3.d Haftfestigkeitsbeurteilung 
• Einlagige Schichten 
Der charakteristische Meßwert für die Haftfestigkeitsbeurteilung von Schich-
ten mit dem Scratch-Test ist die kritische Last (Lc). Zur Bestimmung der 
kritischen Last findet sich in der Literatur keine einheitliche Meßvorschrift 
[132,150,151,152]. Im weiteren soll diejenige Last als kritische Last angesehen 
werden, bei der Ausbrüche der Schicht entlang der Spur des Prüfdiamanten 
auftreten. In allen untersuchten Schichten wurde bei Überschreiten der kri-
tischen Last eine plötzliche Zunahme der akustischen Emission festgestellt 
(vgl. Abb. 57). Die Messung der akustischen Emission erfolgte durch einen 
piezoelektrischen Aufnehmer an der Einspannung des Prüfdiamanten. Ein 
akustisches Signal beim Scratch-Test ergibt sich nach Laeng et al. [132] durch 
Energiefreisetzung bei Rißbildung in der Grenzfläche Schicht-Substrat. Nach 
eigenen Erfahrungen entsteht ein akustisches Signal bei Ausbrüchen in der 
Schicht selbst und entlang der Grenzfläche Schicht-Substrat. Eine Rißbildung 
senkrecht zur Grenzfläche Schicht-Substrat, die bei einigen Sl.!hichten beob-
achtet wird (vgl. Abb. 58), führt nur zu einer geringen akustischen Emission 
und soll im weiteren auch nicht als Versagenskriterium angesehen werden. 
Abb. 54 zeigt für 'I'iC- und TiB2-Schichten die Abhängigkeit der kritischen 
Last von den Beschichtungsparametern Argondruck und Sputterleistung. Bei 
2 Pa Argondruck abgeschiedene TiB2-Schichten weisen bei 100 N Belastung 
(maximale Belastung der verwendeten Scratch-Apparatur) keine akustische 
Emission und keine Ausbrüche in der Schicht auf. Für allen einlagigen TiN-
Schichten wird bis 100 N Belastung kein Versagen der Schicht festgestellt. 
Die Berechnung der Haftfestigkeit aus der kritischen Last ist nach der in Kap. 
JI.2.c dargestellten Literaturübersicht nicht möglich. Auch kann aus der Zu-
nahme der kritischen Last bei steigendem Argondruck nicht auf ein verbesser-
tes Haftvermögen von TiC- und TiB2-Schichten geschlossen werden. Der Ein-
fluß der Beschichtungsparameter auf das Haftvermögen kann aus der Morpho-
logie der Schichtabplatzungen bei Überschreiten der kritischen Last beurteilt 
werden. TiC- und TiB2-Schichten, die bei Argondrücken :s; 0,4 Pa abgeschieden 
werden, versagen durch muschelartige Abplatzungen (siehe Abb. 55a). Der Riß 
verläuft dabei ausgehend von der Grenzfläche Schicht-Substrat nur durch die 
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Abb. 54: Abhängigkeit der kritischen Last vom Argondruck und der Sputter-
leistung (Argondruck ::::; 0,4 Pa Schichtversagen, Abscheidedruck 
> 0,4 Pa Grenzflächenversagen). 
sind bei diesem Versagensmechanismus günstiger als die der Schicht. Für 
diese Versagensart sind die Begriffe cohäsives Versagen [83] und Schicht-
versagen [154] geprägt worden. 
Ein großflächiges Abplatzen von Schichtbereichen entlang der Diamantspur 
wird bei Schichten beobachtet, die bei einem Argondruck .2 0,8 Pa abgeschie-
den wurden (siehe Abb. 55b). Dieses Versagensmuster wird als adhäsives Ver-
sagen [83] oder Grenzflächenversagen [154] bezeichnet. Die durch die Sub-
stratverformungbeim Scratch-Test in der Grenzfläche Schicht-Substrat her-
vorgerufenen Scherkräfte (vgl. Abb. 7), sind bei Grenzflächenversagen größer 
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a) Schichtversagen b) Grenzflächenversagen 
Abb. 55: Zur Haftfestigkeitsbeurteilung an TiB2-Schichten. 
a)p = 0,08Pa,P = 500W,Lc = 62N 
b)p = 0,8Pa,P = 500W,Lc = 74N 
als die Haftfestigkeit. Grenzflächenversagen ist für schlecht haftende Schich-
ten charakteristisch. 
Die Haftfestigkeit von direkt gesputterten Hartstoffschichten wird durch 
niedrige Abscheidedrücke (p :s; 0,4 Pa) positiv beeinflußt. Die Beschichtungs-
rate hat im untersuchten Parameterbereich keinen Einfluß auf die Abhängig-
keit zwischen Versagensmechanismus und Abscheidedruck. Eine hohe Keim-
dichte und eine hohe wirksame Teilchenenergie bei niedrigem Abscheidedruck 
begünstigen das Haftvermögen. Mit abnehmendem Argondruck nimmt die 
mittlere freie Weglänge zu und die Teilchenstreuung durch Stöße im Plasma 
ab. Der zur Substratoberfläche senkrechte Energiebetrag der Atome des Be-
schichtungsmaterials, also die wirksame Teilchenenergie [125], nimmt mit ab-
nehmender Teilchenstreuung zu. Bor-, Kohlenstoff- und Stickstoffatome kön-
nen bei ausreichender Energie wegen des geringen Atomdurchmessers einige 
Elementarzellen tief in den Substratwerkstoff eindringen [61]. Energiereiche 
Titanatome bewirken wegen der größeren Atommasse eher durch Sputteref-
fekte eine Durchmischung von Schicht- und Substratwerkstoff. Nach Etzkorn 
et al. [61] wird die Haftung einer Schicht stark von der Durchmischung an der 
Grenzfläche Schicht-Substrat beeinflußt. Nach Hintermann [93] ist die Haf-
tung der Schicht umso besser, je dichter die Bekeimung und je geringer die 
Größe der einzelnen Körner ist. Bosch [ 48] findet eine Zunahme der Haftfestig-
keit mit abnehmender Korngröße in reaktiv gesputterten TiN-Schichten und 
erklärt dies mit einer verbesserten Schichtfestigkeit sowie einer besseren An-
passung der Schicht an das Substrat, wodurch eine Wechselwirkung zwischen 
Schicht und Substrat erleichtert wird. Auch in direkt gesputterten TiC-, TiN-
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und TiB2-Schichten ist eine Zunahme des Haftvermögens mit abnehmender 
Korngröße bei abnehmendem Argondruck erklärbar (vgl. Abb. 22- 24). 
Eine über die phänomenologische Beurteilung des Haftvermögens entspre-
chend den Versagensmechanismen hinausgehende Interpretation der Haft-
festigkeit setzt eine genaue Kenntnis der Werkstoffanstrengung beim Scratch-
Test voraus. Die Zunahme der kritischen Last von TiC- über TiB2- zu TiN-
Schichten unabhängig vom Versagensmechanismus kann nicht mit einer in 
gleicher Reihenfolge ansteigenden Haftfestigkeit gedeutet werden. Höhere 
kritische Lasten für TiN-Schichten, verglichen mit 'riC-Schichten, werden für 
Hartmetall- und Stahlsubstrate bestätigt [69,84). Die Haftung metallischer 
Hartstoffe auf Substraten mit hohem metallischen Bindungsanteil nimmt in 
der Reihenfolge Boride, Carbide und Nitride ab [55). Nach Hammer et al. [69) 
können die hohen kritischen Lasten von TiN-Schichten mit dem geringeren E-
Modul von TiN (256·103 Nmm-2) gegenüber TiC (460·103 Nmm 2) erklärt 
werden. Bei gleicher Dehnung der Schichten bei der Verformung des Substra-
tes beim Scratch-Test ist die Spannung in der Grenzfläche Schicht-Substrat für 
TiN geringer. Da in der Literatur unterschiedliche E-Moduli für kompaktes 
TiN angegeben werden (z.B. 590·103 Nmm-2 [55]) und darüber hinaus der E-
Modul von Hartstoffschichten vom E-Modul des kompakten Materials abwei-
chen kann [155], scheint eine Argumentation mit dem E-Modul problematisch. 
Nach Laugier [85] kann die durch die Substratverformung in der Grenzfläche 
Schicht-Substrat herrschende Scherspannung -c aus der von dem Prüfkörper 
aufgebrachten Druckspannung o (Bestimmung siehe Gl. 12) zu: 
L = o· a/U (11) 
berechnet werden (a = Kontaktradius Prüfltörper-Schicht, R = Radius 
Prüfkörper). Die aus der kritü;chen Last mit GI. (11) und Gl. (12) bestimmten 
Scherspannungen sind jedoch um ein bis zwei Größenordnungen geringer als 
die aus den Bindungskräften zu erwartende Haftfe::;tigkeit, so daß eine Berech-
nung der Haftfestigkeit aus der mit dem Scratch-Test ermittelten kritischen 
Last problemati::;ch ::;cheint [85]. 
Beim Schichtversagen übersteigen die durch den Prüfkörper aufgebrachten 
Druckspannungen die Druckfestigkeit der Schicht. Die Zunahme der kriti-
schen Last mit steigendem Argondruck (siehe Abb. 54) beruht auf der Abnah-
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me der Druckeigenspannungen in den Schichten. Chollet et al. [87] stellen an 
TiC-beschichteten Stählen (CVD) auch eine Zunahme der kritischen Last mit 
abnehmenden Druckeigenspannungen fest. Nach Demarne et al. [106] zeigen 
bei hohen Biaspotentialen abgeschiedene TiN-Schichten auf Stahlsubstraten 
Schichtversagen, was durch Druckeigenspannungen (-- 1500 Nmm-2) in der 
Schicht verursacht wird. 
Die Spannungsverteilung um einen kugelformigen Prüfkörper kann nach 
Rarnilton et al. [ 133], wie in Abb. 56 dargestellt, angegeben werden. Die Span-
nung an der Kontaktstelle Prüfkörper-Schichtoberfläche (x = a, siehe Abb. 56) 
kann in Abhängigkeit des Reibkoeffizienten f zwischen dem Prüfkörper und 
der Schicht bestimmt werden [85]: 
Jt'N I 3nf I o :::: --
2 
(1 - 2v)- (4 + v)-
2na 8 
FN- Normalkraft 






Spannungsverteilung um einen kugel-
formigen Prüfkörper in Abhängigkeit 
des Reibkoeffizienten fnach Hamilton et 
al. [133]. 
Daten über den Reibkoeffizienten zwischen Diamant und TiC, TiN oder TiB2 
finden sich in der Literatur nicht. Auch beeinflußt der Zustand des Diamanten, 
der sich speziell bei der Prüfung von TiB2-Schichten rasch verschlechtern kann 
- 115-







"' .<:. 0 
t/) 
"' t/) :> 
""' 0 
(j) Diamant neu, L0 =72N 
@ nach 15 Kratzern, L0=47N 
Q) nach 16 Kratzern. L0=44N 
TiB2-Schicht auf Hartmetall 
p=0,2Pa, P=SOOW, d=4,511m 
20 40 60 80 
Last in N 
Abb. 57: 
Abhängigkeit der kri~ 





die prinzipielle Aussage zum Haftvermögen ändert sich durch den Zustand des 
Diamanten nicht; die normal zur Bewegungsrichtung gemessene kritische 
Last fällt jedoch stark ab. Aussagen zur tatsächlichen Belastung der Schicht, 
unabhängig vom Reibkoeffizienten und dem Zustand des Diamanten, sind bei 
Messung der Vorschubkraft möglich. 
Für einen Vergleich der kritischen Lasten unterschiedlicher Schichten (auf 
identischen Substraten), muß neben dem Reibkoeffizient auch das unterschied-
liche mechanische Verhalten der Schichten beachtet werden. Abb. 58 zeigt das 
Ende der Diamantspur bei 100 N in einer TiN~Schicht und für TiC- und TiB2-
Schichten die Diamantspur bei Erreichen der kritischen Last. Bruchvorgänge 
in der Schicht können an metaBographischen Schliffen (Schrägschliff 10°) 
senkrecht zur Spur des Diamanten beurteilt werden (siehe Abb. 58). 
Die stärkste Rißbildung vor Erreichen der kritischen Last wird in der TiB2-
Schicht festgestellt, welche entlang der Diamantspur eine "grätenartige" Riß-
bildung in der Schichtoberfläche aufweist. Diese Rißbildung wird auch von 
Zum G2lhr et al. [ 42] bei der Ritzprüfung an Hartchromschichten beobachtet. 
Bei Überschreiten der kritischen Last bilden diese Risse eine einseitige Beran~ 
dungder muschelartigen Ausbrüche. Die TiC-Schicht versagt ohne vorherige 
Rißbildung bei geringerer kritischer Last. Der Einfluß der periodischen Rißbil-
dung in TiB2-Schichten auf die tatsächliche Belastung der Schicht und auf die 
kritische Last kann durch Messung der Vorschubkraft beim Scratch-Test be~ 
stimmt werden. Die glatten Bruchflächen der TiB2-Schicht beim Schichtversa~ 
gen, verglichen mit der TiC-Schicht (vgl. Abb. 58), sind mit dem geringen Riß-
widerstand der TiB2-Schichten erklärbar. 
TiN 
Lc > lOON Lc = 50N 





Lc = 70N 
L= 60N 
Abb. 58: Verhalten einlagiger Schichten beim Scratch-Test (Schichtoberfläche und 10° Schrägschliff .l zum Scratch, p = 0,2 






Die Schliffe senkrecht zur Spur des Diamanten bei Lasten unterhalb der kriti-
schen Last zeigen eine Verformung im Hartmetallsubstrat, die von der Schicht 
bei konstanter Dicke nachgebildet wird (vgl. Abb. 58). In der TiB2-Schicht 
bilden sich dabei senkrecht und parallel zur Schichtoberfläche Risse. Die TiC-
Schicht weist eine punktförmige Rißbildung auf, die auf eine teilweise Zerrüt-
tung des Schichtgefüges hindeutet. Keine Rißbildung ist im Schliff oder an der 
Oberfläche der TiN-Schicht zu beobachten. Möglich ist dieses "quasi plastische" 
Verhalten bei spröden Schichten durch mikrostrukturelle Vorgänge, z.B. 
durch Abgleiten von Stengelkristallen ohne den Werkstoffzusammenhalt über 
größere Bereich aufzugeben. 
Zusammenfassend läßt sich feststellen, daß mit den Scratch-Test die Haft-
festigkeit von Schichten nur beurteilt, nicht aber eindeutig gemessen werden 
kann. Gut haftende Schichten zeigen bei Erreichen der kritischen Last 
Schichtversagen, schlecht haftende Grenzflächenversagen. Das Haftvermögen 
einlagiger, direkt gesputterter Hartstoffschichten wird durch niedrige Ab-
scheidedrücke und hohe wirksame Teilchenenergien günstig beeinflußt. Eine 
vergleichende Untersuchung der kritischen Lasten unterschiedlicher Schich-
ten ist unter Berücksichtigung des Gefüges und des mechanischen Verhaltens 
der Schichten möglich. Voraussetzung ist die Kenntnis der tatsächlichen 
Schichtbelastung, die bei Messung der Vorschubkraft bestimmt werden kann. 
Simultane Schichten 
Die geringsten mit dem Scratch-Test an simultanen TiCffiB2-Schichten er-
mittelten kritischen Lasten betragen 94 N. Bis zur gerätebedingten maxi-
malen Last von 100 N wurde nicht in allen Schichten ein Versagen beobachtet 
(siehe Tab. 22). Tritt ein Versagen auf, wird wie bei einlagigen Schichten bis 
'l'ab. 22: Abhängigkeit der kritischen Last simultaner TiCffiB2-Schichten 
vom Argondruck und der Sputterleistung. 
0,2 Pa 0,4 Pa 0,8 Pa 2,0 Pa 
270W > lOON > lOON 98N 94N 
500W 94N 98N > lOON 98N 
750W > lOON 98N 98N >lOON 
0,4 Pa Argondruck Schichtversagen und oberhalb 0,8 Pa Argondruck Grenz-
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flächenversagen festgestellt. Der mit abnehmenden Druckeigenspannungen 
gedeutete Anstieg der kritischen Last in TiC- und TiBz-Schichten wird in 
simultanen TiC/TiBz-Schichten nicht beobachtet. Dies kann mit der vom Ab-
scheidedruck unabhängigen Gefügeausbildung in simultanen Schichten er-
klärt werden, während in TiC- und TiBz-Schichten die bei hohem Abscheide-
druck auftretenden Stengelgefüge (vgl. Abb. 23, 24) bei einer Interpretation 
der kritischen Lasten berücksichtigt werden müssen. 
Der Vergleich zwischen den kritischen Lasten simultaner und einlagiger 
Schichten setzt die Kenntnis der tatsächlichen Schichtbelastung voraus, die 
z.B. vom Reibkoeffizient Schicht-Diamant und vom mechanischen Verhalten 
der Schicht abhängig ist. Das mechanische Verhalten der simultanen 
TiC/TiBz-Schicht beim Scratch-Test ist mit der TiBz-Schicht vergleichbar (vgl. 
Abb. 58, 59). Die simultane Schicht kann jedoch mehr Risse je Längeneinheit 
ertragen, ohne daß Abplatzungen in der Schicht oder in der Grenzfläche auf-
treten. Die Risse entstehen durch Zugspannung, hervorgerufen durch Reib-
kräfte zwischen Diamant und Schicht (vgl. Abb. 56). Die Rißbildung wird 
durch das Zähigkeitsverhalten und den Eigenspannungszustand der Schicht 
beeinflußt. Eine Korrelation zwischen Eigenspannungszustand, Rißbildung 
und kritischer Last kann nicht angegeben werden. 
5 (J IJ lll 
Abb. 59: 
Scratchende bei 100 N Be-
lastung in einer simulta-
nen TiC/TiBz-Schicht (p = 
0,2 Pa, P = 270 W). 
Einen günstigen Einfluß auf das Haftvermögen simultaner Schichten übt die 
extrem feine Phasenverteilung und das daraus resultierende Gefüge aus. Die 
hohe Zahl von Kristallisationskeimen bewirkt eine fast vollständige Be-
deckung des im atomaren Maßstab rauhen Substrates durch die Schicht. Dies 
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erhöht die an der Grenzfläche Schicht-Substrat übertragbaren Kräfte, was 
eine Erhöhung der kritischen Lasten beim Grenzflächenversagen bewirkt. 
Auch die im Vergleich zu einlagigen TiC- und TiB2-Schichten hohen kritischen 
Lasten bei Schichtversagen können mit der hohen Keimdichte simultaner 
Schicht erklärt werden. Die Schicht versagt bei hoher Haftfestigkeit, wenn die 
Spannungsintensität an der Grenzfläche die Bruchzähigkeit der Schicht über-
steigt. Poren an der Grenzfläche bewirken eine Erhöhung der lokalen Span-
nung und führen zu einem vorzeitigen Schichtversagen. Bei geringerer 
Rißzähigkeit der simultanen TiCtriB2-Schichten, verglichen mit TiC-
Schichten, weisen simultane Schichten wegen der hohen Keimdichte höhere 
kritische Lasten auf. Tritt in simultanen TiCtriB2-Schichten Schichtversagen 
auf, sind die Bruchflächen ähnlich glatt wie in TiB2-Schichten (vgl. Abb. 58, 
60). 
• Sequentielle Schichten 
Abb. 60: 
Schichtversagen in einer si-
multanen TiCtriB2-Schicht 
(p = 0,2 Pa, P = 500 W). 
Die Abhängigkeit der kritischen Lasten sequentieller Schichten von der Zahl 
der Phasenübergänge ist in Abb. 61 dargestellt. Schichten mit amorphen 
Bestandteilen, also TiC-TiB2- und TiB2-TiN-Schichten, weisen eine leichte 
Abnahme der kritischen Last mit steigender Zahl der Phasenübergänge auf. 
TiC-TiN-Schichten, also Schichten mit kristalliner Durchmischungsphase, 
zeigen bis 500 Lagen annähernd konstante kritische Lasten. Die 1000-lagige 
Schicht versagt bei 100 N noch nicht, was auf das Stengelgefüge dieser Schicht 
zurückzuführen ist (vgl. Abb. 26). Die kritischen Lasten TiN-haitiger Schich-
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Abb. 61: 
Abhängigkeit der kriti-
schen Last sequentieller 
Schichten von der Zahl 
der Lagen. 
Als Versagensmechanismen werden in sequentiellen TiC-'I'iB2- und TiC-TiN-
Schichten Schichtversagen und in 'I'iB2-TiN-Schichten Grenzflächen- und 
Schichtversagen beobachtet. Sequentielle 'I'iC-TiB2- und TiC-'l'iN-Schichten 
zeigen somit ein ähnlich gutes Haftvermögen wie die bei niedrigem Argon-
druck gesputterten einlagigen Schichten. Flir das in sequentiellen 'I'iB2-TiN-
Schichten beobachtete Grenzflächenversagen (siehe Abb. 62) sollte nicht die 
Grenzfläche Substrat-TiB2 verantwortlich sein, da einlagige TiB2-Schichten 
bei Abscheidedrücke s; 0,4 Pa bei Erreichen der kritischen Last Schichtver-
sagen zeigen. 
Aus Abb. 62 ergeben sich Hinweise, daß der das Grenzflächenversagen aus-
lösende Riß nicht an Grenzfläche Schicht-Substrat sondern an einem TiB2-
TiN-Phasenübergang beginnt. Die Borverteilung entspricht an einigen Stellen 
der Bruchfläche des Grenzflächenversagens der Borverteilung in den Schicht-
lagen (siehe Abb. 62b). Auch finden sich am Übergang vom Grenzflächenver-
sagen zum Schichtversagen große 'I'iB2-Bereiche. Hintermann [83] beobachtet 
an einer mit Hochfrequenz gesputterten 5-lagigen TiN-Schicht, die durch Be-
wegung der Substrate außerhalb der Kathode hergestellt wurde, ebenfalls ein 
Grenzflächenversagen in der Schicht. Als wahrscheinliche Ursache für das un-
günstige Verhalten der TiN-TiN-Grenzflächen wird eine partielle Oxidation 
der Schichtoberfläche bei der Bewegung außerhalb der Kathode angegeben. 
Eigene Versuche an 10-, 100- und 500-lagigen TiN-Schichten, die alle wie ein-
lagige TiN-Schichten bis 100 N Belastung noch nicht versagen, können dies 
nicht bestätigen. Auch wird an den Phasenübergängen sequentieller Schichten 
bei Auger-Tiefenprofilen keine Erhöhung des Sauerstoffpegels festgestellt 
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Abb. 62: Schicht- und Grenzflächenversagen in einer 10-lagigen TiB2-TiN-
Schicht. 
Die etwas höheren kritischen Lasten sequentiellerTiC-TiB2-Schichten im Ver-
gleich zu unter gleichen Herstellbedingungen (p = 0,2 Pa, P = 1000 W) abge-
schiedenen einlagigen TiC- und TiB2-Schichten, beruhen nicht auf einer höhe-
ren Haftfestigkeit. Die Unterschiede beruhen vielmehr auf dem mechanischen 
Verhalten der Schichten. Bei einem Vergleich der kritischen Lasten sind nicht 
nur die Unterschiede zwischen einlagigen und sequentiellen Schichten zu be-
achten, sondern auch die zwischen Schichten mit geringer und hoher Lagen-
zahl (siehe Abb. 63). Die 10-lagige Schicht weist eine starke Schichtzerrüttung 
in der Spur des Diamanten auf. Die 1000-lagige Schicht zeigt hingegen einen 
glatten Ritzgrund. Die 1000-lagige Schicht weist somit das Verhalten einer 
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homogenen Schicht auf, während sich in der 10-lagigen Schicht die einzelnen 
Lagen unter Belastung unterschiedlich verhalten. Dies kann eine Rißbildung 
an den Phasenübergängen bewirken, was sich in dem stark zerrütteten Ritz-
grund der 10-lagigen Schicht dokumentiert. 
50 }llll 
a) 10 Lagen b) 1000 Lagen 
Abb. 63: Verhalten sequentieller TiC-TiB2-Schichten beim Scratch-Test. 
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111.4 Verschleißverhalten gesputterter Schichten 
lll.4.a Kontinuierlicher Schnitt 
• Einlagige Schichten 
Die Kolkfestigkeit einlagiger TiN-, TiC- und TiBz-Schichten wird nur gering-
fügig durch die Sputterparameter beeinflußt. Ein günstiges Verschleißverhal-
ten auf der Freifläche zeigen nur bei niedrigem Argondruck abgeschiedene 
Schichten. Exemplarisch sind die Abhängigkeiten des Kolk- und Freiflächen-
verschleißes vom Sputterdruck in Abb. 64 für TiN-Schichten (Sputterleistung 
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A bb. 64: Abhängigkeit des Verschleißverhaltens einlagiger TiN -Schichten 
vom Abscheidedruck (Sputterleistung = 1000 W). 
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dem Argondruck geringfügig verbessert und entspricht bei einem Abscheide-
druck von 0,2 Pa der Kolkfestigkeit einer CVD-TiN-Schicht (Probe N2, siehe 
Kap. IV). Der Verschleißwiderstand auf der Freifläche wird deutlich erhöht, 
wenn der Abscheidedruck von 2,0 auf 0,4 Pa reduziert wird. Eine weitere Ver-
ringerung des Argondrucks bewirkt keine zusätzliche Verringerung des Frei-
flächenverschleißes. Das günstige Verschleißverhalten im Vergleich zu CVD-
TiN-Schichten ergibt sich aus einem deutlich geringeren Einlaufverschleiß 
innerhalb der ersten Schnittminuten. 
Die in Kap. ID.2 und ID.3 dargestellten Abhängigkeiten des Schichtaufbaus 
und der Schichteigenschaften vom Argondruck haben nur einen unbedeuten-
den Einfluß auf die Kolkfestigkeit. Die mechanische Belastung der Schicht auf 
der Spanfläche ist somit gering und das Verschleißverhalten nur von der 
chemischen Wechselwirkung zwischen Span und Schicht abhängig (vgl. Abb. 
65). Auf der Freifläche ist die Schicht einer starken mechanischen Belastung 
ausgesetzt und eine hohe Haftfestigkeit ist Voraussetzung für ein günstiges 
Verschleißverhalten. Die bei 2,0 Pa und 0,8 Pa abgeschiedenen TiN-Schichten 
platzen vor der Verschleißmarke in der Grenzfläche Schicht-Substrat ab, 
während die bei niedrigem Argondruck ( $ 0,4 Pa) abgeschiedenen Schichten 
einen gleichmäßigen Verschleißfortschritt auf der Freifläche zeigen. Dies ist 
mit dem für TiC- und TiB2-Schichten bei der Haftfestigkeitsprüfung mit dem 
Scratch-Test festgestellten Übergang von Schicht- zu Grenzflächenversagen 
zwischen 0,4 und 0,8 Pa Abscheidedruck erklärbar. Keinen Einfluß auf den 
Freiflächenverschleiß übt die Raumtemperaturhärte der Schichten aus, da bei 
ausreichender Haftfestigkeit keine Verbesserung des Verschleißverhaltens 
mit ansteigender Schichthärte festgestellt wird. Der Eigenspannungszustand 
der Schichten sollte sich nicht auf das Verschleißverhalten auswirken. Bei 
typischen Werkzeugtemperaturen werden wachstumsbedingte Gitterbau-
fehier in der Schicht in kurzer Zeit abgebaut [156] und die wachstumsbeding-
ten Druckeigenspannungen eliminiert. 
Verglichen mit einlagigen TiC- und TiB2-Schichten weisen TiN-Schichten den 
geringsten Kolk- und Freiflächenverschleiß auf (siehe Abb. 65). Die Zunahme 
der Kolkfestigkeit von TiB2 über TiC zu TiN ist mit den in Tab. 3 angegebenen 
Löslichkeiten in Eisen erklärbar. Die TiB2-Schicht wird bei einer Schnittge-
schwindigkeit von 250 mmin-1 innerhalb der ersten Schnittminute durchge-
rieben und bietet keinen Schutz gegen Diffusionsverschleiß. Die Unterschiede 
im Verschleißverhalten auf der Spanfläche werden für TiN- und TiC-Schichten 
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schichteter (p = 0,2 Pa, P 
= 1000 W) und unbeschich-
teter Hartmetalle. 
in der Literatur bestätigt [20,39], während für TiBz-Schichten in der Literatur 
keine Angaben zur Kolkfestigkeit vorliegen. Nach König [20] ist jedoch bei 
höherer Beanspruchungstemperatur die Neigung des Bors in Eisenwerkstoffe 
zu diffundieren sowie die Ausbildung niedrigschmelzender Eisen- und Cobalt-
eutektika bei Schneidwerkzeugen mit Boridschichten zu beachten. 
Der Freiflächenverschleiß einlagiger Schichten wird durch das schichtspezifi-
sche Zähigkeitsverhalten bestimmt. Bei ausreichender Haftfestigkeit weisen 
speziell TiB2-Schichten auf der Freifläche Ausbrüche in der Schicht vor der 
eigentlichen Verschleißzone auf (vgl. Abb. 67). Diese Ausbrüche, die in ihrer 
Morphologie dem Schichtversagen beim Scratch-Test gleichen, deuten auf ein 
nicht ausreichendes Zähigkeitsverhalten der TiBz-Schicht für Zerspanopera-
tionen hin. In der Literatur [ 43] wird hingegen von einer Verringerung des 
Freiflächenverschleißes durch chemisch abgeschiedene zweilagige TiB2-TiC-
Schichten im Vergleich zu TiC-Schichten beim Bearbeiten von Grauguß 
berichtet (Schnittgeschwindigkeit 120mmin-I ). 
Charakteristisch für das Verschleißverhalten einlagiger TiC-Schichten ist 
eine Schartenbildung auf der Freifläche (siehe Abb. 66). Die Unterteilung bei 
der Angabe der Verschleißmarkenbreite in Abb. 65 bezieht sich auf den 
"normalen" Verschleiß, die Gesamtangabe auf die tiefste Scharte. Einfluß auf 
die Schartenbildung hat neben der Schichtzähigkeit auch das Beschichtungs-
verfahren. Die Span- und Freiflächen wurden jeweils separat mit einem Win-
kel von 90° zwischen Targetoberfläche und Substratoberflächennormalen be-
schichtet, um die Vergleichbarkeit zu den Schichten für die Eigenschafts-
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messung zu gewährleisten. Die Schneidkante wird somit nicht von einer konti-
nuierlich aufwachsenden Schicht überzogen, was als Schwachstelle der hier 
untersuchten Schichten angesehen werden muß. Auch bei Zugrundelegung des 
minimalen Werts der Verschleißmarkenbreite, der bei entsprechender Produk-
tionstechnologie auf der gesamten Verschleißmarke erzielbar sein sollte, 
weisen direkt gesputterte TiC-Schichten einen höheren Freiflächenverschleiß 
auf als direkt gesputterte TiN-Schichten. Andere Untersuchungen [ 4 7] zeigen 
auch, daß mit reaktiv gesputterten TiC-Schichten nicht das günstige Ver-
chieißverhalten erreicht wird, welches mit CVD-TiC-Schicht auf der Frei-
läche möglich ist [34] (vgl. Kap. Il.l.b). 
• Simultane Schichten 
Abb. 66: 
Schartenbildung in TiC-
Schichten auf der Frei-
fläche (Stahl CK45, 
Schni ttgesch windigkei t 
250 m/min, Schnitttiefe 2 
mm, Vorschub 0,2 mmU-1, 
Schnittzeit 10 min). 
Simultane TiCtriBz-Schichten weisen bei kontinuierlichem Schnitt unter den 
angegebenen Prüfbedingungen weder auf der Spanfläche noch auf der Frei-
fläche eine verschleißmindernde Wirkung auf. Ungünstigen Einfluß auf den 
Kolkverschleiß hat der amorphe Zustand der simultanen Schicht, da bei ver-
ringerter mittlerer Bindungsenergie verglichen mit dem kristallinen Zustand 
[30] die Diffusion von Schichtatomen in den Span erleichtert ist. Der Frei-
flächenverschleiß wird bei ausreichender Haftung wie bei TiBz-Schichten 
durch Abplatzungen in der Schicht bestimmt (siehe Abb. 67). Möglichkeiten 
das eher ungünstige Verschleißverhalten amorpher TiCtriBz-Schichten zu 
verbessern, können Glühbehandlungen sein. 
Durch Kristallisation simultaner TiCtriBz-Schichten entsteht ein feinkörni-





Schichtversagen an der Ver-
schleißmarkein simultaner 
TiCfl'iB2-Schicht (p = 0,2 Pa, 
P = 500 W, Schnittzeit 1min). 
(siehe Diffraktogramm Abb. 16). Im Gegensatz zu sequentiellen Schichten 
weist eine geglühte simultane Schicht Kristallite in allen Orientierungen und 
Phasengrenzen in allen Richtungen auf. Aufwendig ist die Bestimmung der 
Kristallitgröße in Abhängigkeit der Glühbedingungen, die für die Deutung des 
Verschleißverhaltens wichtig ist. Aus diesem Grund wurde innerhalb der vor-
liegenden Untersuchung dieser Punkt nicht weiter untersucht. 
Sequentielle Schichten 
Die Abhängigkeit des Freiflächenverschleißes sequentieller Schichten von der 
Zahl der Phasenübergänge ist in Abb. 68a-c dargestellt. Eine hohe Kolkfestig-
keit weisen nur TiC-TiN-Schichten auf. Mit Kolktiefen von 6 bis 9 pm nach 
lOminütigem Schnitt ist die Kolkfestigkeit ähnlich wie bei einlagigen TiN-
Schichten (6 bis 8 pm in Abhängigkeit des Abscheidrucks). In sequentiellen 
TiB2-TiN- und TiC-TiB2-Schichten nimmt die Kolkfestigkeit mit steigender 
Zahl der Einzellagen ab, was mit dem zunehmenden Volumenanteil amorpher 
Schichtbereiche erklärbar ist. 
Der Freiflächenverschleiß sequentieller TiC-TiN-Schichten ist bei leichtem 
Vorteil für die 100-lagige Schicht nur geringfügig von der Zahl der Phasen-
übergänge abhängig (siehe Abb. 68a). Innerhalb der ersten Schnittminute bil-
den sich in TiC-TiN-Schichten etwa 50 pm tiefe Scharten auf der Freifläche. 
Das weitere Verschleißverhalten ist durch ein fast gleichmäßiges Anwachsen 
der Verschleißmarkenbreite innerhalb und außerhalb der Scharten gegeben, 
wodurch eine ungleichmäßige Verschleißmarke entsteht (siehe Abb. 69). 
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Abb. 68: Freiflächenverschleiß sequentieller Schichten (Unterteilung der 
Balken =geringste Breite der Verschleißmarke). 
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Span- und Freifläche ungünstig aus, da die Krafteinleitung in Richtung der 
Phasenübergänge erfolgt. Bei einem kontinuierlichen Schichtwachstum der 
einzelnen Lagen über die Schneidkante hinweg wird die Belastung der Schicht 




markenbreite an einer 10-
lagigen TiC-TiN-Schicht 
(Schnittzeit 10 min). 
Für sequentielle TiC-TiBz-Schichten ist eine deutliche Abhängigkeit des Frei-
flächenverschleißesvon der Zahl der Phasenübergänge festzustellen. Schich-
ten mit 100 Einzellagen weisen den höchsten Verschleißwiderstand auf und 
sind einlagigen TiC- und TiBz-Schichten deutlich überlegen (siehe Abb. 68b). 
Eine Schartenbildung wirdtrotzungünstigem Beschichtungsprozeß wegen der 
günstigen Konstitution der Phasenübergänge in TiC-TiBz-Schichten nicht 
beobachtet. Der ähnliche, metallische Bindungscharakter und das kohärente 
Aufwachsen von TiC aufTiBz bewirken eine hohe Grenzflächenfestigkeit. Das 
günstige Verschleißverhalten 100-lagiger Schichten ist mit dem hohen Riß-
widerstand 100-lagiger Schichten erklärbar. Der Hauptverschleißmechanis-
mus auf der Freifläche ist Abrasion [17 ,24,57], die bei Hartstoffen auf einem 
Herausreißen von Gefügebestandteilen beruht [59]. Der Verschleiß in Hart-
stoffschichten auf der Freifläche kann somit durch die Bildung und Ausbrei-
tung von Mikrorissen erklärten werden, weshalb Schichten mit einem opti-
mierten Zähigkeitsverhalten einen hohen Verschleißwiderstand aufweisen. 
Zur Deutung des Verschleißverhaltens sequentieller TiBz-TiN-Schichten muß 
die ungünstige Grenzflächenfestigkeit zwischen TiBz und TiN berücksichtigt 
werden. Wie der zunehmende Unterschied im Bindungscharakter von der 
Kombination TiC-TiBz über TiC-TiN zu TiBz-TiN erwarten läßt und die 
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Untersuchungen mit dem Scratch-Test gezeigt haben, wird der Freiflächen-
verschleiß durch Abplatzungen entlang der Phasenübergänge in derTiB2-TiN-
Schicht bestimmt (siehe Abb. 70). 10-lagige Schichten weisen die geringste 
Schartenbildung und das günstigste Verschleißverhalten auf der Freifläche 
auf. Das in Abb. 70 dargestellte treppenartige Grenzflächenversagen wird 
während der gesamten Versuchsdauer beobachtet und scheint nicht nur durch 
den ungünstigen Beschichtungsprozeß hervorgerufen zu sein. 
111.4.b Unterbrochener Schnitt 
• Einlagige und simultane Schichten 
Abb. 70: 
Abplatzungen in sequentiel-
ler TiB2-'l'iN -Schicht auf der 
Freifläche. 
Das Verschleißverhalten im unterbrochenem Schnitt wurde mit dem Leisten-
drehtest [ 46] simuliert. Tab. 23 zeigt die für das unbeschichtete Hartmetall-
substrat H4 ermittelten Ergebnisse, sowie die Veränderung durch einlagigen 
TiN-, TiC-, TiB2- und simultane TiCtriB2-Schichten. Bei unterbrochenem 
Schnitt wird der kontinuierlichen Belastung während des Schnittweges eine 
thermische und mechanische Wechselbeanspruchung beim Ein- und Austritt 
des Werkzeugs überlagert. Ein Werkzeug für den unterbrochenen Schnitt muß 
demnach ausreichende Zähigkeit mit hoher Verschleißfestigkeit vereinen. Bei 
starkem Verschleiß wird die Schneide geschwächt und kann trotz ausreichen-
der Zähigkeit brechen. Die unbeschichteten Hartmetalle konnten wegen 
Bruch der Schneidecke nie über die gesamte Versuchsdauer von 5 min gefah-
ren werden. Der Verschleiß bis zur durchschnittlichen Lebensdauer von 2500 
Schlägen kann mit etwa 3 pm Kolktiefe und 150 pm Verschleißmarkenbreite 
angegeben werden. Stark versprödend wirken TiB2- und simultane TiCtriB2-
Schichten auf das Zähigkeitsverhalten des Verbundes Hartmetall-Schicht. 
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Tab. 23: Verschleißverhalten beim Leistendrehtest. 
Kolkver- Freiflächen- Anzahl Schläge 
schleiß verschleiß 
Hartmetallsubstrat Schneidenbruch -2500 
114 
'l'iN-Schicht lpm 30-60 );.lffi -3500 







(Abscheidedruck 0,2 Pa Argon, Beschichtungsrate 5 pmh-1, Vc = 125 mmin-1, 
a = 2 mm, f = 0,2 mmU-1, t = 5 min = 3500 Schläge) 
Günstig hingegen verhalten sich TiN- und TiC-Schichten. Wie bei glattem 
Schnitt hat die TiN-Schicht Vorteile gegenüber der 'riC-Schicht beim Kolk-
und beim Freiflächenverschleiß. Ähnlich verhalten sich reaktiv gesputterte 
TiC- und TiN-Schichten beim Leistendrehtest an vergütetem Nitrierstahl 
42CrMo4V [48]. 
Die Zähigkeit einer Hartstoffschicht muß im eigenspannungsfreien Zustand 
geringer eingeschätzt werden als die Zähigkeit des bindemetallhaltigen Hart-
metalls. Insofern ist ~ie versprödende Wirkung der TiB2- und simultanen 
TiCtriB2-Schicht verständlich, wobei sich die höhere Schlagzahl des simultan 
beschichteten Hartmetalls bis zum Bruch der Schneidecke mit einem höheren 
Rißwiderstand erklären läßt. Die über TiC zu TiN ansteigende schichtspezifi-
sche Zähigkeit gibt einen Hinweis auf das günstige Verhalten dieser Schichten 
beim Leistendrehtest. Eine direkte Korrelation zwischen Rißwiderstand und 
Verschleißverhalten beim Leistendrehtest scheint für den Vergleich beschich-
teter und unbeschichteter Hartmetalle schwierig. Die rißverkürzende Wir-
kung der Druckeigenspannungen sollte wie im glatten Schnitt auch bei unter-
brochenem Schnitt keinen signifikanten Einfluß auf das Verschleißverhalten 
ausüben. Ansonsten wäre von simultanen Schichten mit den höchsten Druck-
eigenspannungen ein besseres Verhalten zu erwarten. Daß die TiN- und TiC-
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beschichteten Hartmetalle trotzdem ein günstigeres Zähigkeitsverhalten als 
das unbeschichtete Hartmetall aufweisen, kann mit geringeren Schnittkräften 
[3,53] und mit einem geringeren Verschleiß gedeutet werden. Geringe Schnitt-
kräfte bedeuten eine geringere mechanische Belastung der Schneide. Ein star-
ker Verschleiß bewirkt neben einer Schwächung der Schneide einen Anstieg 
der Schnittkräfte [34] und somit ein Ansteigen der mechanischen Belastung. 
• Sequentielle Schichten 
Die Abhängigkeit des Freiflächenverschleißes sequentieller TiC-TiB2- und 
TiC-TiN-Schichten von der Zahl der Phasenübergänge bei unterbrochenem 
Schnitt ist in Abb. 71 dargestellt. Alle Proben mit sequentiellen TiB2-TiN-
Schichten brachen vor Versuchsende, meist schon nach einigen Sekunden. Der 
Kolkverschleiß beträgt nach 5 min Versuchsdauer (Schnittzeit """ 1,5 min) bei 
TiC-TiN-Schichten etwa 1 pm, bei TiC-TiB2-Schichten etwa 6 pm. 
Eine deutliche Abhängigkeit des Freilfächenverschleißes von der Zahl der 
Phasenübergänge besteht für sequentielle 'fiC-TiB2-Schichten und im Gegen-
satz zum kontinuierlichen Schnitt auch für TiC-TiN-Schichten. Schichten mit 
100 Einzellagen weisen den geringsten Verschleiß auf und sind auch den ein-
lagigen Schichten klar überlegen. Ungeeignet für unterbrochenen Schnitt sind 
1000-lagige 'fiC-TiN- sowie 10- und 1000-lagige TiC-TiB2-Schichten, also 
Schichten mit einem geringen Rißwiderstand. In 10-lagigen TiC-TiB2-Schich-
ten wirken die 0,5 pm dicken TiB2-Lagen versprödend, in 1000-lagigen Schich-
ten ist dies der hohe Volumenanteil amorpher Schichtbereiche. Das ungün-
stige Verhalten 1000-lagiger TiC-TiN-Schichten kann mit der geringen Korn-
grenzenfestigkei t·der Stengelkristalle erklärt werden. 
Der Freiflächenverschleiß sequentieller Schichten bei unterbrochenem Schnitt 
ist mit der Abhängigkeit des Rißwiderstands von der Zahl der Phasengrenzen 
erklärbar. Nur die 250-lagige TiC-TiN-Schicht weicht von diesem Zusammen-
hang ab. Bei der Überlagerung einer abrasiven und einer schlagenden Bean-
spruchung sind besondere Zähigkeitseigenschaft der Schicht und des Werk-
stoffverbunds Schicht-Substrat gefordert. Die Zähigkeit des Verbunds Schicht-
Substrat, die für diskontinuierliche Verschleißvorgänge wie Bruch der 
Schneidecke bestimmend sind, ist bei physikalsich beschichteten Hartmetal-






























































































































































































































Abb. 71: Freiflächenverschleiß sequentieller Schichten beim Leistendreh-
test, Unterteilung der Balken = gering::;te Breite der Verschleiß-
marke (Werkstück Ck45, Vc = 125 mmin 1, a = 2 rnm, f = 0,2 
mmU-1, t = 5 min = 3500 Schlägen). 
denbrüchensondern verringern auch den kontinuierlichen Verschleiß auf der 
Freifläche. Die ungünstige, ::;eparate Beschichtung von Span- und Freifläche 
und die schlagende Bean::;pruchung fördern die Ausbildung· einer ungleich-
mäßigen Verschleißmarke (siehe Unterteilung der Balken in Abb. 71). Bei 
einer Beschichtung, die die Problematik der Schneidkaute z.B. durch Rotation 
der Substrate berücksichtigt, sollten die Ungleichmäßigkeiten in der Ver-
schleißmarke abnehmen. 
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IV. Vergleichende Untersuchungen an 
chemisch abgeschiedenen Schichten 
IV .1 Charakterisierung der Versuchsmaterialien 
Schichten 
Für diese Untersuchung wurde aus der Vielzahl kommerziell angebotener, 
chemisch beschichteter Hartmetalle ein repräsentativer Querschnitt ausge-
wählt. Tab. 24 zeigt die aus röntgenographischen und metallographischen 
Untersuchungen bestimmte Zusammensetzung und Dicke der Schichten sowie 
die im weiteren benutzte Probenbezeichnung (C = TiC, N = TiN, CN = TiC-
TiN mitlohne Ti(C,N)-Zwischenschicht, CA = TiC-Ab03, CAN = TiC-Al203-
TiN, V = Viellagenschicht). 
Der Schichtaufbau mehrlagiger Schichten beginnt allgemein mit einer TiC-
Schicht. TiC zeichnet sich von den genannten Schichtmaterialien durch den 
höchsten metallischen Bindungsanteil und durch den geringsten Unterschied 
im Ausdehnungskoeffizient zu Hartmetall aus, was einen günstigen Einfluß 
auf die Haftfestigkeit ausübt [17]. Verstärkt wird die Haftung durch die 
Kohlenstoffdiffusion aus dem Substrat in die aufwachsende TiC-Schicht [24]. 
Dabei entsteht an der Grenzfläche Schicht-Substrat eine Zone mit geringerem 
Kohlenstoffpotential (1).-Phase) und Kirkendalporen im Hartmetallsubstrat 
(siehe Abb. 72). Röntgenographisch konnte die 1).-Phase zu W 6Co6C bestimmt 
werden. Nach dem bei Holleck [139] wiedergegebenen Phasendiagramm 
stehen bei 1150 oc (typische CVD-Temperatur 1000 °C) WC, Co und W6Co6C 
im Gleichgewicht. 
Die Al203-Schicht der Proben CAN3 besteht aus einphasigem a-Al203. Alle 
anderen Al203-Schichten weisen neben der a-Modifikation noch weitere Modi-
fikationen auf. Einegenaue Bestimmung der Modifkationen und der Volumen-
anteile war wegen der geringen Intensität der Reflexe nicht möglich. Nach An-
gaben aus der Literatur [3,20] besteht die keramische Schichtkomponente der 
Viellagenschichten V1, V2 und V3 aus einer ternären Al-O-N-Verbindung. 
Aussagen zur Konstitution dieses Schichtwerkstoffes werden nicht gemacht. 
Röntgenographisch entspricht die Al-O-N-Schicht von Probe V3 dem a-Al203. 
Die Diffraktagrarrune der Proben V1 und V2 zeigen neben den Reflexen des 
TiC und TiN nur schwache Reflexe, die keine eindeutige Aussage zur Konsti-
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Tab. 24: Schichtaufbau der CVD-Vergleichsproben (Schichtdicke in 
Klammern). 
Cl TiC {4,0} 
C2 TiC {4,5} 
C3 TiC {5,0} 
C4 TiC {5,5} 
Nl TiN {10} 
N2 TiN {6} 
CNl TiC {4}- TiN {5} 
CN2 TiC {3}- TiN {1 ,5} 
CN3 TiC {3}- Ti(C,N) {2}- TiN {4} 
CN4 TiC {3}- Ti(C,N) {2,5}- TiN {6} 
CAl TiC {6}- Al20s {1,5} 
CA2 TiC {2,5}- Al20s {2} 
CA3 TiC {4}- Al203 {2,5} 
CA4 TiC {2}- Al20s {0,5} 
CA5 TiC {6}- Ti (C,O) {0,7}- Al203 {1,5} 
CANl TiC {5,5}- Al203 {2}- TiN {0,5} 
CAN2 TiC {5,5}- Al20s {2}- TiN {0,5} 
CAN3 TiC {5}- a-Al203 {3}- TiN {0,5} 
Vl TiC {1,5} -1'i(C,N) {1,5}- 4x (TiN-AixOyNi'.) {2}- TiN {1} 
V2 TiC {1,5}- Ti(C,N) {1,5}- 4x (TiN-AlxOvN"J {2}- TiN {I} 
V3 TiC {2}- Ti(C,N) {2,5}- 4x (TiN-a-Al203) {3} 
-136-
Abb. 72: 
Kirkendalporen in Probe 
CN4, Schrägschliff 10°. 
tution der Al-O-N-Phase zulassen. Nach einer Literaturübersicht von 
Leyendecker [49] zum System AIN- Alz03 sind chemisch abgeschiedene 
AlxOyNz-Schichten zwischen 13 und 35 At.% Stickstoff amorph. Eine mikro-
analytische Untersuchung zum Stickstoffgehalt der Viellagenschichten wurde 
nicht durchgeführt. 
Mikroanalytische Untersuchungen der TiN-Schichten von Probe Nl und N2 
mit Augerspektroskopie ergaben Stickstoffgehalte, die einem heißgepreßtem 
TiNo,95-Standard entsprechen. Sauerstoff und Kohlenstoff konnten in der 
Schicht nicht nachgewiesen werden. Eine entkohlte Zone an der Grenzfläche 
Schicht-Substrat liegt in beiden Proben nicht vor. In den TiC-Schichten der 
Proben CAl und CAN3 beträgt der Sauerstoff- und Stickstoffanteil jeweils ca. 
1 Atom%. Das Ctri-Verhältnis entspricht einem heißgepreßten TiCo,9s-
Standard. Mikrosondenuntersuchungen der Proben Cl, C2 und C4 ergaben 
ebenfalls stöchiometrische TiC-Schichten. Eine quantitative Analyse von 
Alz03-Schichten nicht durchgeführt. 
Im Unterschied zu den gesputterten Schichten, die zur Messung der Schicht-
eigenschaften auf polierte Substrate abgeschieden wurden, werden Hartme-
tallwendeschneid platten bei chemischer Abscheidung allgemein nur geschlif-
fen oder geläppt. Die mittlere Rauhtiefe der untersuchten CVD-Proben liegt 
bei 2 - 6 pm, während die Rauhtiefe der polierten Substrate etwa 0,7 pm be-
trägt und durch die aufgesputterten Schichten nur unwesentlich erhöht wird. 
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Die Rauhigkeit der CVD-Schichten läßt das Auswerten von JVlirkohärteein-
drücken und der Rißbildung an Härteeindrücken nicht zu. Zur Verbesserung 
des Reflexionsvermögen~ wurden die für die Eigenschaftsmessungen benötig-
ten CVD-Schichten mit Diamantpaste (1 pm) kurz poliert, ohne dabei die 
Schichtdicke meßbar zu verringern. 
Substrate 
Die chemische Zusammensetzung der Substrate ist in Tab. 25 angegeben. Die 
Substrate der Proben CNI, CA5 und V2 sind reine WC, Co-Hartmetalle, alle 
anderen Substrate sind WC, (Ti,Ta,Nb)C,Co-Hartmetalle. Tab. 26 zeigt die 
Härte (HV10) der Substrate, den nach der Palmqvistmethode [12] bestimmten 
Rißwiderstand und den nach Gl. (2) bestimmten K1c-Wert. Bei Lasten von 30, 
50 und 100 N bildeten sich nicht in allen Substraten Risse, so daß die Bestim-
mung des Rißwiderstands und des kritischen Spannungsintensitätsfaktors 
nicht für alle Proben möglich war. Die in Tab. 26 angegebenen Zerspanungs-
gruppen gestatten eine Beurteilung der Anwendungsgebiete der beschichteten 
Hartmetalle. Nach Fabry [ 46] ist jedoch die Klassifizierung besonders bei be-
schichteten Hartmetallen nach DIN 4990 für das anwendungsspezifische 
Zähigkeitsverhalten nur bedingt aussagefähig. Typische Anwendungsgebiete 
der untersuchten beschichteten Hartemtalle sind nach Herstellerangaben 
Operation mit kontinuierlichem Schnitt. Speziell für F'rä~operationen ent-
wickelte beschichtete Hartmetalle [24,26,27] wurden nicht untersucht. Ent-
sprechend den Substraten der Sputterschichten wurde als Plattengeometrie 
aller CVD-Proben SNUN120408 gewählt. 
IV .2 Schichtaufbau 
I V .2.a Schichtgefüge 
In Abb. 73 und 74 sind die Bruchgefüge der Schichten der Proben C2, Nl, CN3, 
CAN3 und Vl dargestellt, die typische Gefüge chemisch abgeschiedener 
Schichten zeigen. TiC-Schichten wachsen körnig auf, wobei die Korngröße mit 
Abstand vom Substrat zunimmt. Nach Vourinen et al. [158] kann das Auf-
wachsen von TiC auf Hartmetall in zwei Stufen unterteilt werden. Direkt auf 
dem Substrat wächst TiC mit hoher Beschichtungsrate und einem feinkörni-
gen Gefüge auf. Der Kohlenstoff zur TiC-Bildung wird dabei maßgeblich aus 
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'I'ab. 25: Chemische Zusammensetzung der Substrate der 
CVD-Proben (in Gew.%, 1) nach [135], 2) Herstel-
lerangaben nach [32], ansonsten eigene Messungen. 
wc Co ('l'a,'l'i,Nb)C 
Cl 74,6 12,6 11,3 
C2 92,4 5,6 1,4 
C3 84,2 6,1 9,7 
C4 86,6 5,0 8,2 
Nl 78,4 10,8 9,9 
N2 86,3 5,3 8,4 
CNl 92,9 6,2 0,9 
CN2 85,2 6,0 7,7 
CN3 87,1 4,6 8,3 
CN4 78,5 8,0 11,3 
CA1 85,2 6,1 8,7 
CA2 85,5 5,8 8,7 
CA3 87,4 4,6 7,4 
CA4 80,3 7,0 11,0 
CA5ll 94,3 5,7 0 
CANl 83,2 6,5 10,3 
CAN2 86,7 4,9 6,5 
CAN3 84,8 9,4 5,1 
V12) 81 7 12 
V22) 94 6 0 
V3 87,5 5,3 6,3 
- 139-
'l'ab. 26: Eigenschaften der Substrate der CVD-Proben, *Herstellerangaben 
nach [32], ansonsten eigene Messungen. 
Härte Riß wider- Kw Zerspanungs-
(H V 1 0) stand (MNm213) gruppe* (Nmm-1) (DIN 4990) 
Cl 1320 - - P35 
C2 1480 1008 10,6 M15-20, K5-25 
C3 1450 - - P10-35 
C4 1560 678 8,9 P15-30/K10-20 
Nl 1330 - - P30-40 
N2 1500 640 8,5 P 10-30/K10-30 
CNl 1580 606 8,5 P10-20/K20 
CN2 1450 645 8,4 Pl0-30/K20 
CN3 1550 556 8,1 P20-40 
CN4 1410 1182 11,2 P25/K20 
CAl 1560 543 8,0 P01-15 
CA2 1430 571 7,9 P01-30/K01-20 
CA3 1510 574 8,1 P01-20/K01-20 
CA4 1520 635 8,5 P10/K10 
CA5 1560 603 8,4 POl-30/Kl0-20 
CAN1 1440 702 8,7 P01-30/K01-20 
CAN2 1480 633 8,4 P15/K15 
CAN3 1350 - - P35 
Vl 1490 779 9,4 P10-20/K10-20 
V2 1610 576 8,4 K5-20/M10-20 
V3 1500 738 9,2 P15/K15 
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dem Substrat und nicht aus der Gasphase entnommen. Mit zunehmender 
Schichtdicke und abnehmender Kohlenstoffdiffusion aus dem Hartmetall sinkt 
die Beschichtungsrate und die Größe der TiC-Körner steigt an. In Überein-
stimmung mit den oben genannten Autoren kann die Breite des Bereichs von 
feinkörnig aufwachsendem TiC zu 1- 1,5 pm bestimmt werden (vgl. Abb. 73a 
und 74 a,b). Außerhalb dieses Bereichs beträgt der durchschnittliche 
a) C2 
b)Nl 





Abb. 74: Bruchgefüge chemisch abgeschiedenerMehrlagen-und Viellagen-
schichten. 
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Korndruchmesser 0,5 - 1 pm. Bei niedrigem Argondruck gesputterte TiC-
Schichten weisen eine um mindestens eine Größenordnung geringere Kristal-
litgröße auf. Auch besteht in gesputterten Schichten keine Abhängigkeit der 
Kristallitgröße von der Schichtdicke (vgl. Abb. 23). 
Chemisch abgeschiedene TiN-Schichten wachsen wie gesputterte Schichten in 
Stengelkristallen auf (vgl. Abb. 73b, 74a und Abb. 22). Der Kristallitdurch-
messer ist bei gesputterten Schichten um etwa eine Größenordnung geringer 
und die Anordnung der Kristallite regelmäßiger. Wie in chemisch abgeschie-
denen TiC-Schichten wachsen auch TiN -Schichten auf Hartmetall zuerst fein-
körnig auf, obwohl für die Proben N1 und N2 mit AES keine Diffusionsvor-
gänge zwischen Schicht und Substrat festgestellt werden konnte. Auf TiC 
wächst chemisch abgeschiedenes TiN direkt stengelartig auf (vgl. Abb. 74a). 
Eine Beurteilung des Aufwachsverhaltens von TiN auf Al203 ist wegen der ge-
ringen Dicke der TiN-Schichten der Proben CAN1, CAN2 und CAN3 nicht 
möglich (vgl. Abb. 74b). Die chemisch abgeschiedenen Al203-Schichten der 
untersuchten Proben sind kristallin und haben eine Korngröße im Mikro-
meter-Bereich (vgl. Abb. 74b). Nach König [47) sind direkt gesputterte Al203-
Schichten amorph und zeigen glatte Bruchflächen. Eine Diffusionszone zwi-
schen chemisch abgeschiedenen TiC- und Alz03-Schichten wird von 
Lhermitte-Sebire et al. [159] beobachtet, während Abb. 74b eher den Eindruck 
einer scharfen Grenzfläche zwischen dem heteropolar gebundenen Al203 und 
dem kovalent-metallisch gebundenen 'I'iC vermittelt. 
Die feinkörnigsten Gefüge aller untersuchten CVD-Schichten weisen die Viel-
lagenschichten V1, V2 und V3 auf(vgl. Abb. 74c). Nach Reiteret al. [21] ent-
steht wegen der kurzen Beschichtungszeit für eine TiN- bzw. AlxOyNz.-Lamelle 
in einer Viellagenschicht ein feinkörniges Gefüge. Die Korngröße ist dabei 
parabolisch, die Beschichtungsrate hyperbolisch von der Beschichtungszeit 
abhängig [21]. 
IV.2.b Aufwachstexturen 
In chemisch abgeschiedenen TiC-Schichten wird im Gegensatz zu gesputterten 
Schichten kein texturiertes Wachstum festgestellt. Diese, für ein- und mehr-
lagige Schichten geltende Beobachtung wird in der Literatur bestätigt [160). 
Nach Lee et al. [160] wächst TiC unabhängig vom Druck (25- 100 kPa) und 
dem CH4}TiCl4-Verhältnis ( < 1,25) mit statistisch orientierten Kristalliten 
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auf. Das nicht texturierte Aufwachsen von chemisch abgeschiedenem TiC ist 
mitdem körnigen Schichtgefüge erklärbar. 
Entsprechend dem stengelartigen Aufwachsen werden wie in gesputterten 
auch in chemisch abgeschiedenen TiN-Schichten 'l'exturen beobachtet. Probe 
CN3 weist die bei hohem Argondruck in gesputterten Schichten vorhandene 
(111)-Textur auf. Die (200)-Textur der TiN-Schicht von Probe CN2 wird bei 
niedrigem Argondruck auch in gesputterten Schichten gefunden. Die TiN-
Schichten der Proben N1, N2, CN1 und CN4 wachsen bevorzugt parallel zur 
(110)-Ebene auf. Kristallite mit dieser Orientierung finden sich in direkt 
gesputterten TiN-Schichten nicht. Nach Sjöstrand l161] haben bei hoher 
Temperatur (1000- 1050 °C) und mit N2 als Stickstoffdonator abgeschiedene 
Schichten eine (111)-Textur. Keine Textur ergibt sich bei niedriger Tempe-
ratur (600 - 700 °C) und NH3 als Reaktionsgas. In der Literatur findet sich 
keine detaillierte Darstellung der Abhängigkeiten der Aufwachstexturen von 
TiN-Schichten von den Prozeßparametern Temperatur, Druck, Gaszusammen-
setzung und Gasfluß, so daß eine Deutung der unterschiedlichen Aufwachs-
texturen hier nicht gegeben werden kann. 
IV .3 Schichteigenschaften 
IV .3.a Eigenspannungen 
Chemisch abgeschiedene Schichten wachsen im Gegensatz zu PVD-Schichten 
spannungsfrei auf [87]. Eigenspannungen ergeben sich bei unterschiedlichem 
Ausdehungskoeffizient von Schicht und Substrat beim Abkühlen von der Be-
schichtungstemperatur. Die thermischen Eigenspannungen können nach Gl. 
(6) berechnet werden. Tab. 27 zeigt die zu erwartenden Eigenspannungen in 
TiC- und TiN-Schichten auf Hartmetallsubstraten (a - 5,5·10-6 K-1) bei einer 
Temperaturdifferenz von 1000 K. Die Ausdehnungskoeffizienten sowie der E-
Modul von TiN sind vom kompakten Material übernommen. Der angegebene 
E-Modul für TiC wurde von Krause et al. [91] durch Lastspannungsmessungen 
an CVD-TiC-beschichteten Stahlproben bestimmt. Al203-Schichten, die 
allgemein in mehrlagigen Schichten mit TiC kombiniert werden (siehe Tab. 
24), liefern wegen eines ähnlichen Ausdehungskoeffizienten wie TiC keinen 
zusätzlichen Eigenspannungsbei trag. 
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Tab. 27: Thermische Eigenspannungen in CVD-TiC- und CVD-TiN-
Schichten auf Hartmetall, berechnet nach GI. (6), S. 24, ß.T = 
1000 °C, V = 0,2). 
a (1 0-6 K-1) E (kNmm-2) o (Nmm-2) 
TiC 8,0 [55] 400 [91] 1250 
TiN 9,4 [55] 590 [55] 2880 
Die in Tab. 27 angegebenen thermischen Zugeigenspannungen liegen über 
dem Festigkeitsniveau kompakter Hartstoffe. Von Chollet et al. [87] werden 
mit röntgenographischen Messungen bestimmte Zugeigenspannungen von 
maximal 587 Nmm-2 für chemisch abgeschiedene 'l'iC-Schichten auf Hart-
metall angegeben. Höhere Spannungen werden durch Rißbildung in der 
Schicht abgebaut. Risse, die auf den rauhen Oberflächen chemisch abgeschie-
dener Schichten mikroskopisch schwer zu erkennen sind, werden nach kurzem 
Polieren der Schichtoberfläche sichtbar (vgl. Abb. 75). Tvarusko et al. [162] 
schlagen ein elektrochemisches Verfahren zur Rißerkennung in CVD-Schich-
ten vor. Von den untersuchten einlagigen CVD-Schichten sind alle TiC-Schich-
ten sowie die TiN-Schicht von Probe N2 rißbehaftet Keine Risse werden licht-
mikroskopisch bei 1250facher Vergrößerung in der TiN-Schicht von ProbeN 1 
beobachtet. Die unterschiedliche Rißbildung in chemisch abgeschiedenen TiC-
und TiN-Schichten wird von Tvarusko et al. ll62] bestätigt und auf das gerin-
gere Festigkeitsniveau und den höheren Ausdehnungskoeffizienten von TiN 
zurückgeführt. Dies führt bei TiN-Schichten zu vielen, kleinen Rissen, die 
schwieriger zu erkennen sind als Risse in 'riC-Schichten. Deuten läßt sich 
dieses Verhalten auch mit den unterschiedlichen Gefügen von TiC- und TiN-
Abb. 75: 
Spannungsrisse in TiC-
Schicht, Probe C2. 
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Schichten (vgl. Abb. 73). Nur durch Rißbildung können bei den körnigen Gefü-
gen· von TiC-Schichten Zugeigenspannungen, die das Festigkeitsniveau über-
steigen, abgebaut werden, während bei TiN-Schichten Mikrorisse entlang den 
Korngrenzen der Stengelkristalle einen Spannungsabbau bewirken können. 
IV.3.b Härte 
Chemisch abgeschiedene TiC- und TiN-Schichten weisen geringere Härte als 
gesputterte Schichten (Argondruck 0,2 Pa; Sputterleistung 1000 W) und 
kompaktes Material auf (siehe Abb. 76). Die vergleichsweise geringen Härten 
chemisch abgeschiedener Hartstoffschichten werden in der Literatur bestätigt 
[163]. Bei einer Glühbehandlung (1 h, 1000 oc, Vakuum) nimmt die Härte 
gesputterter Schichten durch den Abbau von Gitterbaufehlern ab, liegt jedoch 
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Abb. 76: Vergleich der Härte von kompaktem Material, chemisch 
abgeschiedener und gesputterter Schichten (Argondruck 0,2 Pa; 
Sputterleistung 1000 W; Glühbehandlung: 1 h, 1000 oc, Vakuum). 
Die unterschiedlichen Härten chemisch abgeschiedener Schichten, des kom-
pakten Materials und gesputterter Schichten können sich aus dem unter-
schiedlichen Aufbau der Korngrenzen ergeben. Keine nennenswerten Auswir-
kungen auf die Schichthärte sollten die geringfügigen Abweichungen von der 
Stöchiometrie sowie der Meßfehler bei Beeinflussing der gemessenen Schicht-
härte durch das weichere Substrat ausüben. 
Die Bildung offener Korngrenzen ist wie bei gesputterten Schichten [112] auch 
bei chemisch abgeschiedenen Schichten möglich. Bei CVD-Prozessen, die all-
gemein unter Atmosphärendruck ablaufen, haben Abschattungseffekte keinen 
- 146-
Einfluß auf die Gefügeausbildung. Die Proben sind vollständig von Reaktions-
gas umschlossen und die Bildung des Hartstoffs verläuft auf der Substratober-
fläche [92]. Bei ungleicher Wachstumsgeschwindigkeit der Kristallite können 
feine Poren entstehen, die das mechanische Verhalten der Schicht ungünstig 
beeinflussen. Die geringe Härte der Probe C4 ist durch mikroskopisch sicht-
bare Poren in der Schicht erklärbar. Dieser Fehler wurde bei allen anderen 
untersuchten Schichten nicht beobachtet. 
Bei der Härteprüfung mehrlagiger Schichten wird bei einer Belastung von 
0,49 N (HV0,05) nicht die Härte der obersten Schicht sondern eine Verbund-
härte der Einzelschichten gemessen. Die Härten mehrlagiger TiC-TiN-Schich-
ten (Probe CN1-CN4) liegen im Bereich einlagiger TiN-Schichten (siehe Abb. 
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siehe Tab. 24). 
Verbundhärte der TiC-Al203-Schichten gegenüber einlagigen TiC-Schichten 
nur geringfügig ab. Die niedrige Härte der Probe CA4 ist durch die geringe 
Schichtdicke (2,5 pm) bedingt. Eine Aussage zu der Härte chemisch abgeschie-
dener Al203-Schichten ist aus diesen Messungen nicht möglich. Keinen Ein-
fluß auf die Verbundhärte der Proben CANl- CAN3 übt die oberste TiN-Lage 
mit einer Dicke von 0,5 pm aus. Die Härten der Viellagenschichten Vl - V3 
liegen zwischen den Härten der TiC-Alz03- und der TiC-'fiN -Schichten. 
IV .3.c Rißzähigkeit 
Ein einfacher Vergleich der Rißzähigkeit von chemisch abgeschiedenen und 
gesputterten Schichten anband der Rißbildung an Vickerseindrücken oder bei 
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Hertz'scher Pressung ist nicht möglich. Hohe Zugeigenspannungen, die daraus 
resultierende Rißbildung in den Schichten und die für eine mikroskopische Be-
trachtung ungenügende Reflexion der zur Verfügung stehenden Proben sind 
zu berücksichtigen. Durch vorsichtiges Polieren mit Diamantpaste (Körnung 
1 pm) kann das Reflexionsvermögen deutlich gesteigert werden. Aufgrund der 
großen Oberflächenrauhigkeit der CVD-Proben ist jedoch nur eine bereichs-
weise Politur möglich, wodurch die Rißerkennung erschwert ist. Eine vollstän-
dige Politur würde eine zu starke Abnahme der Schichtdicke bewirken. 
Abb. 78 zeigt die Rißbildung an einem 100 N-Vickerseindruck in Probe C3. Die 
zur Zähigkeitsprüfung gesputterter Schichten benutzten Lasten von 100, 50 
und 30 N führen bei chemisch abgeschiedenen Schichten vornehmlich zu Ris-
sen senkrecht zu den Eindruckkanten. Die Rißbildung in den zugeigenspan-
: 20 jltn 
Abb. 78: 
Rißbildung an 100 N-
Vickerseindruck in 
ProbeC3. 
nungsbehafteten, chemisch abgeschiedenen Schichten ist unabhängig von der 
Rißbildung im Hartmetallsubstrat, bei denen sich nur an den Ecken des 
Vickerseindrucks Risse bilden. Auch bei geringerer Belastung (::; 10 N) erge-
ben sich in den meisten Proben quantitativ nicht erfaßbare Rißverläufe (siehe 
Abb. 79 b,c). Die durch den Vickerseindruck eingebrachten Zugspannungen 
(vgl. Abb. 42) werden durch die thermischen Zugeigenspannungen der Schicht 
verstärkt, wodurch vorhandene Spannungsrisse deutlich sichtbar werden und 
nicht geradlinige Rißverläufe entstehen können. 
Qualitativ kann bei Vergleich von Abb. 79a und 79b das Zähigkeitsverhalten 
der TiN-Schicht günstiger beurteilt werden als das der TiC-Schicht, was in 









Abb. 79: Rißbildung an 10 N-Vickerseindrücken in chemisch abgeschiedenen 
TiC-, TiN- und TiC-TiN-Schichten. 
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steht. Beim Vergleich chemisch und physikalisch abgeschiedener Schichten 
muß die q-Phase berücksichtigt werden. Wie die röntgenographischen Messun-
gen und die metaBographischen Schliffe gezeigt haben, liegt bei allen einlagi-
gen TiC-Schichten zwischen Schicht und Substrat q-Phase vor. Allgemein wird 
die q-Phase spröder eingeschätzt als die TiC-Schicht [165,1661. Chemisch abge-
schiedene TiC-TiN-Schichten liegen im Zähigkeitsverhalten zwischen einlagi-
gen TiC- und TiN-Schichten (siehe Abb. 79c). Ähnlich den einlagigen TiC-
Schichten können TiC-Al203-Schichten beurteilt werden (siehe Abb. 80a). Das 
in der Literatur beschriebene günstige Zähigkeitsverhalten chemisch abge-
schiedener Viellagenschichten [9,21] kann nach Abb. 80b bestätigt werden. 
Nach einer Glühbehandlung (1 h, 1000 oc, Vakuum) weisen gesputterte 
Schichten einen mit chemisch abgeschiedenen Schichten vergleichbaren 
Eigenspannungszustand auf, was eine Voraussetzung für den Vergleich des 
schichtspezifischen Zähigkeitsverhaltens ist. Wie in Abb. 80c dargestellt, erge-
ben sich in der geglühten Sputterschicht einfach auszumessende Palmqvistris-
se. Eine Verfälschung des Meßergebnisses ist jedoch gegeben, da Palmqvist-
risse in Spannungrisse münden und dadurch verlängert werden bzw. 
Palmqvistrisse senkrecht auf Spannungsrisse stoßen und dadurch verkürzt 
werden (siehe Abb. 80c). 
Orientierende Untersuchungen wurden auch zum Verhalten chemisch abge-
schiedener Schichten bei Hertz'scher Pressung durchgeführt. Die Erkennung 
feiner Risse zur Bestimmung der kritischen Belastung setzt eine besonders gut 
polierte Oberfläche voraus, was bei den vorliegenden CVD-Proben ohne starke 
Verringerung der Schichtdicke nicht möglich ist. Wie bei gesputterten 
Schichten werden bei chemisch abgeschiedenen TiN-Schichten keine vollstän-
dig kreisförmigen Risse, sondern nur eine abschnittsweise Rißbildung beob-
achtet (siehe Abb. 82). Charakteristisch für chemisch abgeschiedene Schichten 
sind bei höherer Belastung senkrecht vom Eindruck ausgehende Risse, bedingt 
durch die thermischen Zugeigenspannungen. 
Das Verhalten gesputterter und chemisch abgeschiedener TiN-Schichten bei 
Hertz'scher Pressung ist gekennzeichnet durch eine starke Zerrüttung der 
belasteten Oberfläche (vgl. Abb. 47b, 81b). Bei einem Vergleich der Rißbil-
dung istjedoch der unterschiedliche Spannungszustand sowie die unterschied-
lichen Substrathärte zu berücksichtigen. Eine direkte Aussage, ob das Zähig-











stung 1000 W, Glüh-
behandlung: 1 h, 
1000 oc, Vakuum). 
Abb. 80: Rißbildung an 10 N-Vickerseindrücken in einer chemisch abge-







Belastung 20 N 
b) N2 
Belastung 80 N 
c) V2 
Belastung 80 N 
Abb. 81: Rißbildung bei Hertz'scher Pressung in chemisch abgeschiedenen 
Schichten. 
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dem Gefüge oder auch vom Beschichtungsverfahren abhängt, ist anband der 
untersuchten Proben nicht möglich. Laugier [164] vergleicht das Verhalten 
einer gesputterten (Schichtdicke 3 pm) mit einer chemisch abgeschiedenen 
TiN-Schicht (Schichtdicke 15 pm) bei Hertz'scher Pressung. Die für die CVD-
Schicht bestimmte Bruchflächenenergie liegt um den Faktor 25 über der 
Bruchflächenenergie der gesputterten Schicht. Der daraus abgeleitete Zähig-
keitsunterschied kann mit den in der vorliegenden Untersuchung geprüften 
Proben nicht bestätigt werden. Vielmehr ist ein vergleichbares Zähigkeits-
verhalten zu vermuten. Die in Abb. 47b und 81b gezeigten Schichten weisen 
mit 5 und 6 pm vergleichbare Schichtdicken auf. 
Die chemisch abgeschiedene TiC-Schicht der Probe C3 zeigt bei Hertz'scher 
Pressung schon bei einer Belastung von 20 N eine annähernd kreisförmige 
Rißbildung (siehe Abb. 81a). Dies bestätigt die anband der Rißbildung um 
Vickerseindrücke vorgenommene Beurteilung abnehmende Zähigkeit von 
TiN- zu TiC-Schichten. Analog den gesputterten Schichten beruht dieses vom 
stoffspezifischen abweichende Verhalten auf dem Schichtgefüge. Ein Vergleich 
des Zähigkeitsverhaltens gesputterter und chemisch abgeschiedener TiC-
Schichten ist aus den für TiN-Schichten genannten Gründen problematisch. 
Die chemisch abgeschiedenen Viellagenschichten zeichnen sich bei Hertz'scher 
Pressung im Vergleich zu ein- und mehrlagigen CVD-Schichten durch eine ge-
ringe Rißbildung senkrecht zum Eindruckrand aus (siehe Abb. 81c). Dies kann 
aufden in [20] genannten Spannungsausgleich zwischen Substrat und Schicht-
system, bedingt durch die geringe Dicke der Einzellagen, zurückgeführt 
werden. 
I V .3.d Haftfestigkeit 
Mit den bei Untersuchungen mit dem Scratch-Test an gesputterten Schichten 
festgestellten Versagensarten, Schicht- und Grenzflächenversagen, kann das 
Verhalten chemisch abgeschiedener Schichten bei Erreichen der kritischen 
Last nicht beschrieben werden. CVD-Schichten versagen vielmehr bei Über-
schreiten der Belastungskapazität [86] des Systems Schicht-Substrat. Perry 
[86] stellt dieses Versagensmuster auch bei chemisch abgeschiedenen Schich-
ten auf Stahlsubstraten fest. Mit zunehmender Belastung erfährt die Schicht 
eine Schädigung, wobei die Druckfestigkeit der Schicht abnimmt. Besonders 
deutlich läßt sich dies an Schliffen senkrecht zur Spur des Scratch-Diamanten 
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bei TiC-Schichten zeigen (siehe Abb. 82a). An der Oberfläche bzw. in mehrlagi-
gen Schichten an der Grenzfläche beginnt die Schädigung der TiC-Schicht, die 
sich mit zunehmender Belastung in der Schicht fortsetzt. Die Belastungskapa-
zität ist überschritten bzw. die kritische Last erreicht, wenn die TiC-Schicht 
vollständig geschädigt ist. Geschädigt wird die Schicht durch Rißbildung und 
Gefügezerrüttung. Bei Herstellung des metallographischen Schliffes werden 
Teile des geschädigten Gefüge herausgerissen, wudruch eine Kontrastierung 
zu den ungeschädigten Schichtbereichen entsteht. Auch in TiN-Schichten ist 
eine Schädigung der Schicht vor Erreichen der kritischen Last festzustellen 
(siehe Abb. 82b). 
Die kritischen Lasten aller untersuchten Schichten, bestimmt an metallo-
graphischen Schliffen senkrecht zu den Diamantspuren, sind in Abb. 83 zu-
sammengestellt. Analog den Messungen an gesputterten Schichten weisen 
TiN-Schichten höhere kritische Lasten als TiC-Schichten auf. Trotz der unter-
schiedlichen Versagensarten wirkt sich wie bei gesputterten Schichten das 
gefügebedingte, mechanische Verhalten auch bei CVD-Schichten auf die kriti-
sche Last aus. Mehrlagige TiC-TiN- und TiC-Al200-Schichten weisen bis auf 
einige Ausnahmen kritische Lasten von 70 - 80 N auf. Bestimmend für die 
kritischen Lasten mehrlagiger Schichten ist die Belastungskapaziät der TiC-
Schicht, wobei im Vergleich zu einlagigen TiC-Schichten die TiN- bzw. Al203-
Lage eine Erhöhung der kritischen Last bewir·kt. Die kritische Last ist somit 
bei den hier untersuchten chemisch abgeschiedenen Schichten kein Maß für 
die Haftfestigkeit. Das günstige Verhalten der Viellagenschichten Vl und V2 
ergibt sich aus den dünnen Einzellagen, speziell der an das Substrat grenzen-
den TiC-Lage. Nach Abb. 82c ist bei einer Belastung von 100 N in der TiC-Lage 
nur eine geringe Schädigung sichtbar und entsprechend die kritische Last 
noch nicht erreicht. 
Sowohl bei gesputterten Schichten w1e auch bei chemisch abgeschiedenen 
Schichten kann aus der kritischen Last nicht auf die Haftfestigkeit geschlos-
sen werden. Insofern ist es auch nicht möglich, anhand dieser Untersuchung 
das Haftvermögen von physikalisch und chemisch abgeschiedenen Schichten 
zu vergleichen. Aufgrund der bei der chemischen Abscheidung zwischen 
Schicht und Substrat ablaufenden Diffusionsvorgänge sollte die Haftfestigkeit 
chemischer Schichten prinzipiell höher sein als bei gesputterten Schichten. 
Wie die bisherigen Untersuchungen jedoch gezeigt haben, sind bei optimierter 
Probenvorbereitung und günstigen Sputterparametern auch mit gesputterten 
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a) CAN2 
Belastung 50 N, 
Lc = 65 N 
b)N2 
Belastung 80 N 
Lc = 85 N 
c) V2 
Belastung 100 N 
Lc > 100 N 
Abb. 82: Verhalten chemisch abgeschiedener Schichten beim Scratch-Test 
(Schrägschliffe 10°). 
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Schichten Haftfestigkei ten erreit:hbar, die den hohen Anforderungen bei der 
Zerspanung genügen. 
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Abb. 83: Kritische La:sten chemisch abgeschiedener Schichten, Probenbe-
zeichnung siehe Tab. 24 ( j == kritische La:st > 100 N). 
Zusammenfassend läßt sich zum Eigenschaftsvergleich gesputterter und che-
misch abgeschiedener Schichten feststellen, daß die Zähigkeit und das Haft-
vermögen nicht durch direkten Vergleich der Meßwerte beurteilt werden 
können. Der unterschiedliche Spannungszustand gesputterter (Druckeigen-
spannungen) und chemisch abgeschiedener Schichten (Zugeigen:spannungen) 
auf Hartmetallsubstraten läßt einen einfachen Zähigkeitsvergleich anhand 
der Rißbildung an Vickerseindrücken oder bei Hertz'scher Pressung nicht zu. 
Das Haftvermögen gesputterter Schichten kann aus der Morphologie der Ab-
platzungen bei Erreichen der kritischen Last beurteilt werden. Bei den unter-
suchten CVD-Schichten traten keine Abplatzungen auf, vielmehr versagt die 
Schicht bei Überschreiten der Belastungskapazität. Gesputterte Schichten 
weisen höhere Härten als chemisch abgeschiedene Schichten auf. Dies kann 
mit einer Verspannung des Gitters und einem günstigeren Korngrenzen zu 
stand erklärt werden. 
IV .4 V erschleißverhalien 
IV.4.a Kontinuierlicher Schnitt 
Die Ergebnisse der Verschleißuntersuchungen an chemisch abgeschiedenen 
Schichten sind in Abb. 84a und b zusammengefaßt. Beim Kolkverschleiß 
- 156-
werden die aus der Literatur bekannten (vgl. Kap. ll.l.b) stoffspezifischen 
Unterschiede der Schichten deutlich, während für den Freiflächenverschleiß 
keine Einteilung hinsichtlich stoffspezifischer Aspekte möglich ist. Mit Aus-
nahme der Proben CA2, CA3 und CA4 (Schichtdicke CA4 2,5 pm) weisen ein-
lagige TiC-Schichten die geringste Kolkfestigkeit auf. Für alle anderen 
Schichten werden nur geringfügige Unterschiede beim Kolkverschleiß festge-
stellt. Chemisch abgeschiedene und gesputterte TiN-Schichten zeigen ein ähn-
liches Verschleißverhalten auf der Spanfläche (vgl. Abb. 64a, 84a). Der Vorteil 
von Probe Nl ergibt sich aus der größeren Schichtdicke, da bei den 5pm dicken 
gesputterten sowie der 6 pm dicken Schicht von Probe N2 nach lüminütigem 
Schnitt die Schicht im Kolkgrund durchgerieben ist und der Verschleiß 
ansteigt. Gesputterte TiC-Schichten können hinsichtlich des Kolkverschleißes 
mit chemisch abgeschiedenen Schichten verglichen werden. 
Das Verschleißverhalten chemisch abgeschiedener Schichten auf der Freiflä-
che ist eher von herstellungsbedingten als von stoffspezifischenUnterschieden 
abhängig (vgl. Abb. 84b). Das in der Literatur [36,37] genannte günstige 
Verschleißverhalten von TiC-Schichten kann nur für die Proben Cl und C2 
bestätigt werden. Unterschiedliche Versuchsbedingungen erschweren jedoch 
bei der Systemeigenschaft Verschleiß den Vergleich mit Ergebnisse aus der Li-
teratur. Günstige TiC-TiN-Schichten weisen nur einen geringfügig geringeren 
Freiflächenverschleiß auf als einlagige TiN-Schichten. TiC-Al203-Schichten 
mit hoher Kolkfestigkeit (Proben CAl, CA5) zeigen auch einen hohen Ver-
schleißwiderstand auf der Freifläche. Das Verschleißverhalten der günstigen 
TiC-Schichten wird jedoch nicht erreicht. Die Unterschiede im Zähigkeitsver-
halten, die bei gesputterten Schichten einen guten Hinweis für das Verschleiß-
verhalten auf der Freifläche darstellen, können bei chemisch abgeschiedenen 
Schichten nicht das Verschleißverhalten bei kontinuierlichem Schnitt erklä-
ren. Viellagenschichten mit einem qualitativ bestimmten, guten Zähigkeits-
verhalten weisen nach lüminütigem Schnitt eine gegenüber günstigen TiC-
Schichten um den Faktor 3 erhöhte Verschleißmarkenbreite auf. Zu beachten 
sind jedoch bei der Zähigkeitsbeurteilung die Zugeigenspannungen in che-
misch abgeschiedenen Schichten, während bei der Zerspanung die Schicht an-
nähernd spannungsfrei ist, da Abscheidetemperatur und Temperatur der 
Schneidkante ähnlich sind. 
In Abb. 84c ist das Verschleißverhalten gesputterter Schichten auf der Freiflä-
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Abb. 84: Verschleißverhalten der CVD-Proben im kontinuierlichen Schnitt 
(StahlCk45,vc = 250mmin-l,a = 2mm,f= 0,2mmU-l,Schnitt-
zeit 10 min; Probenbezeichnung siehe Tab. 24). 
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verglichen. Wegen der geringen Kolkfestigkeit der TiB2- und TiC-TiB2-Schich-
ten ist auch der Verschleißbetrag nach 5minütigem Schnitt dargestellt. Die 
Ausbildung einer schartigen Verschleißmarke bei gesputterten Schichten, auf-
grundder separaten Beschichtung von Span- und Freifläche ist durch die An-
gabe einer mittleren Verschleißmarkenbreite berücksichtigt. Unter den ange-
gebenen Prüfbedingungen weist die Probe Cl den geringsten Verschleiß auf 
der Freifläche auf. Keine Vorteile bringen gesputterte TiC-Schichten gegen-
über chemisch abgeschiedenen, was in der Literatur [ 4 7] bestätigt wird. Ge-
sputterte, sequentielle Schichten mit optimaler Zahl an Phasengrenzen sind 
allen untersuchten chemisch abgeschiedenen Mehr- und Viellagenschichten 
überlegen. Zur umfassenden Beurteilung müßten jedoch Standzeitunter-
suchungen sowie Versuche mit unterschiedlichen Werkstückstoffen durchge-
führt werden. Mit zunehmender Belastung des Werkzeuges sollten die günsti-
gen Zähigkeitseigenscharten sequentieller Schichten zu noch deutlicheren 
Unterschieden im Verschleißverhalten führen. 
I V .4.b Unterbrochener Schnitt 
Speziell für Fräsoperationen optimierte, chemisch abgeschiedenen Schichten 
[24,26,27] wurden in diese Untersuchung nicht mit einbezogen. Aufgrund der 
Substratzusammensetzung (vgl. Tab. 25) sowie der angegebenen Zerspanungs-
anwendungsgruppen (vgl. Tab. 26) sollten einige der CVD-Proben auch für 
unterbrochene Schnitte geeignet sein. Von den mit dem Leistendrehtest [46] 
untersuchten Proben- Cl, Nl, N2, CN3, CN4, CAN3, Vl, V2- konnten nur die 
mit einlagigen TiN-Schichten versehenen Hartmetalle bis zum Versuchsende 
gefahren werden. Alle anderen Proben fielen meist schon nach wenigen 
Schnittsekunden durch Bruch der Schneidecke aus. Dieses ungünstige Verhal-
ten der TiC-haltigen Schichten muß auf die q-Phasenbildung zurückgeführt 
werden. Bei vergleichbarem Zähigkeitsverhalten der Substrate von Probe Cl, 
CAN3 sowie dem Hartmetall H4, welches als Substrat für die gesputterten 
Schichten bei unterbrochenem Schnitt diente, hält nur die Probe mit der 
gesputterten 'I'iC-Schicht der Beanspruchung beim Leistendrehtest ohne 
Bruch der Schneide stand. 
Die chemisch abgeschiedenen TiN-Schichten zeichnen sich beim Leistendreh-
test durch eine gleichmäßige Verschleißmarke aus. Die Schartigkeil der Ver-
schleißmarken gesputterter Schichten ist durch die Unterteilung der Balken 
in Abb. 85 dargestellt. Sequentielle 'I'iC-TiB2- und TiC-TiN-Schichten mit 100 
Einzellagen bei 5 pm Schichtdicke weisen trotz ungleichmäßiger Verschleiß-
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markeeinen geringeren Verschleiß als chemisch abgeschiedene TiN-Schichten 
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wobei auch die Schneidkante von den Einzellagen überzogen wird, kann mit 
sequentiellen Schichten, bei geringerem Risiko eines Schneidenbruches, der 
Freiflächenverschleiß um den Faktor 2 - 3 gegenüber einlagigen, chemisch 
abgeschiedenen TiN-Schichten verringert werden. 
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V. Diskussion 
Die Sputtertechnologie bietet besondere Möglichkeiten der Werkstoffher-
stellung. Mehrphasige Hartstoffschichten mit extrem feiner Phasenverteilung 
(nanodisperse Schichten) können mit direktem Magnetronsputtern problemlos 
hergestellt werden. Bei Bewegung der Substrate zwischen verschiedenen 
Kathoden entstehen sequentielle Schichten, wobei die Phasenverteilung defi 
niert eingestellt werden kann. Sequentielle Schichten aus den Hartstoffen TiC, 
TiN und TiBz mit 10 bis 1000 Phasengrenzen bei 5 pm Schichtdicke wurden 
untersucht. Beim Absputtern eines zweiphasigen TiCfl'iBz-Targets wird eine 
amorphe Ti, C, B-Mischphase abgeschieden. 
Zum Verständnis der Schichteigenschaften- Härte, Rißzähigkeit, Haftfestig-
keit und Eigenspannungen- sind Kenntnisse über den Aufbau nanodisperser 
Schichten nötig. Härte und Rißzähigkeit sind die bestimmenden Eigenschaften 
für die Verringerung des Verschleißes bei abrasiver Beanspruchung. Die Haf-
tung stellt bei unter Laborbedingungen direkt abgeschiedenen Bartstoff-
schichten mit optimierter Substratvorbereitung und günstigen Sputterpara-
metern kein Problem dar. Bei der Verschleißprüfung beschichteter Hart-
metalle traten weder bei glattem noch bei unterbrochenem Schnitt Ausbrüche 
entlang der Grenzfläche Schicht-Substrat auf. Die Kenntnis der Druckeigen-
spannungen gesputterter Schichten, hervorgerufen durch die Verspannung 
des Gitters der aufwachsenden Schicht bei Beschuß mit energiereichen Parti-
keln, ist notwendig zur Interpretation des Zähigkeitsverhaltens der Schichten. 
Keinen Einfluß scheinen die Eigenspannungen auf das Verschleißverhalten 
von Schichten bei Zerspanoperationen auszuüben. 
An gesputterten Phasenübergängen entsteht durch das Hineinschießen von 
Nichtmetallatomen der aufzubringenden Phase in das Gitter der zu beschich-
tenden Phase eine Durchmischungsphase. Die Breite der Durchmischungs-
phase ist abhängig von der Konstitution des Systems aus den beteiligten 
Phasen und kann nach AES-Untersuchungen für TiBz-TiN zu ca. 1 nm, für 
TiC-TiB2 zu ca. 2 nm und fürTiC-TiN zu ca. 3-4 nm abgeschätzt werden. 
Bei isomorphen Verbindungen (TiC, TiN) ändert sich die Kristallstruktur der 
Durchmischungsphase gegenüber den Phasen nicht. Am Phasenübergang zwi-
schen hexagonalem 'l'iB2 und kubischem TiC bzw. TiN, also in einer Ti, B, N 
bzw. Ti, B, C-Durchmischungsphase, verändern sich die Positionen der 
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Titanatome im Vergleich zu TiBz nur geringfügig, da TiC und TiN auf dieser 
Durchmischungsphase kohärent aufwachsen. TiC wächst etwa 20 nm in der 
zur (001)--Ebene von 'I'iBz kohärenten (111)-Ebene auf und klappt dann in die 
sputtertechnisch bedingte (1 00)-Ebene um. Beim Aufwachsen von TiN auf der 
Ti, B, N-Durchmischungsphase wird die Orientierung einiger Kristallisations-
keime der Stengelkristallite beeinflußt. Im Gegensatz zur leit:hten (200)-Tex-
tur einlagiger TiN-Schichten weisen die TiN-Lagen in sequentiellen TiBz-TiN-
Schichten eine leichte ( 111 )-Textur auf. TiBz wächst auf der Ti, C, B- bzw. Ti, 
N, B-Durchmischungsphase bb zu etwa 5 bzw. 10 nm amorph auf(vgl. Diffrak· 
tagramme Abb. 19b und c). Die Ti, C, B- bzw. Ti, N, B-Durchmischungsphase 
kann als stark gestört angenommen werden. 
Aussagen zur Konstitution der extrem feinkörnigen, röntgenamorph abge-
schiedenen TiCffiB2-Schichten (vgl. Bruchgefüge Abb. 25) waren mit TEM-
und HRAES-Untersuchungen nicht möglich. Die Härte simultaner TiCtriBz-
Schichten (vgl. Abb. 38) weist auf starke, gerichtete Metall-Nichtmetall-
Bindungen hin, wobei die höchsten Härten einlagiger TiC- und TiBz-Schichten 
aufgrundder fehlenden Fernordnung nicht erreicht werden. Auch in sequen 
tiellen Schichten wird mit zunehmendem Volumenanteil amorpher TiB2-
Phase ein Härteabfall beobachtet (vgl. Abb. 39). Der Härteabfall in sequen-
tiellen TiC-TiN-Schichten, also in vollständig kristallinen Schichten, kann mit 
ungünstigen mechanischen Eigen:schaften der Korngrenzen erklärt werden. 
1000-lagige TiC-'I'iN-Sehichten wachsen im Gegensatz zu sequentiellen 
Schichten aus koexistenten Phasen, stengelig auf(vgl. Bruchgefüge Abb. 26). 
Das Zähigkeitsverhalten von Hartstoffschichten wird wie die Härte von Kon-
stitution und Gefüge sowie der Orientierung der Spaltflächen beeinflußt. Zur 
Beurteilung der Schichtzähigkeit diente die Rißbildung an Vickerseindrücken 
und bei Hertz•scher Pressung. In druckspannungsbehafteten Schichten auf 
Hartmetallsubstraten kann aus der Länge der Palmqvistrisse an den Ecken 
des Vickerseindruckes der Rißwiderstand be:stimmt werden. Die Belastung 
muß dabei so gewählt werden, daß auch im Substrat Risse entstehen. Andern-
falls entstehen in der Schicht keine Risse. Gemessen wird hierbei keine sepa-
rate Schichteigenschaft, sondern die Beeinflussung der Rißbildung im Sub-
strat durch die druckspannungsbehaftete Schicht. Aus diesem Grund sind die 
Rißlängen in beschichteten Hartmetallen meist kürzer als bei dem bedingt 
plastisch verformbaren Hartmetallsubstrat Bei Normierung der Rißwider-
stände auf die Eigenspannungen ist eine Beurteilung der schichtspezifischen 
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Zähigkeit möglich. Als komplementäre Meßmethode zur Bestimmung der 
Zähigkeit von harten Schichten kann die Hertz'sche Pressung angesehen wer-
den. Die Hertz'sche Pressung ist das universellere Verfahren, da in der Schicht 
immer Risse auftreten wenn das Substrat stärker verformt wird als die Zähig-
keit der Schicht dies zuläßt. 
Das günstige Zähigkeitsverhalten amorpher Hartstoffe, die aufgrundgeringe 
rer mittlerer Bindungsenergie sowie fehlender Spaltflächen eine im Vergleich 
zu kristallinen Hartstoffen geringere Sprödigkeit aufweisen sollen l30J, kann 
für simultane TiCffiB2-Schichten nicht bestätigt werden. Nach Abb. 48c 
nimmt die Zähigkeit der untersuchten Schichten in der Heihenfolge TiN-TiC-
TiC/TiB2-'l'iB2 ab. Trotz der ungünstigen Lage der (100)-Spaltflächen in der 
Ebene der Palmqvistrisse ist die kristalline, korngrenzenbehaftete TiC-
Schicht weniger spröde als die simultane Schicht. Das ungünstige Zähigkeits 
verhalten der simultanen TiCfl'iB2-Schicht führt bei Verschleißuntersuch un 
genmit kontinuierlichem Schnitt zu Abplatzungen in der Schicht im Bereich 
der Verschleißmarke und entsprechend zu einem hohen Verschleiß. TiC-
Schichten weisen aufgrund der ungünstigen, separaten Beschichtung von 
Span- und Freifläche eine ungleichmäßige Verschleißmarkenbreite auf. Die 
Verschleißmarke selbst ist jedoch im Gegensatz zur simultanen TiCtriB2-
Schicht gleichmäßig angeschliffen (vgl. Abb. 66 und 67). Bei unterbrochenem 
Schnitt bewirkt die geringe Hißzähigkeit der TiB2- bzw. TiCfl'iB2-Schichten 
eine starke Versprädung des Verbundes Hartmetallsubstrat/Schicht. 
In 5 Jlm dicken sequentiellen TiC-TiB2- und TiB2-'I'iN-Schichten wird bei 100 
Phasenübergängen, in 'I'iC-'l'iN-Schichten bei 250 Phasenübergängen der 
höchste Rißwiderstand festgestellt. Die senkrecht zu den Palmqvistrissen lie-
genden Phasenübergänge bewirken eine Erhöhung des Rißwiderstands. Der 
Einfluß der Anzahl der Phasenübergänge auf die Erhöhung des Rißwiderstan 
des ist bei sequentiellen Schichtenmit mischbaren Phasen geringer als mit ko-
existenten Phasen (siehe Abb. 50). Bei weiterer Erhöhung der Zahl der Pha-
senübergänge in TiC-1'iB2- und 1'iB2-TiN-Schichten verschlechtert sich mit 
zunehmendem Volumenanteil amorpher Schichtbereiche das Zähigkeitsver-
halten. Mit den bisherigen Versuchen ist es nicht möglich den Einfluß der Ti, 
B, N- bzw. Ti, B, C-Durchmischungsphasen und der amorphen TiB2-Phase auf 
das Zähigkeitsverhalten zu separieren. Hierzu wären weitere Versuche mit 
dem Ziel notwendig, TiB2 ohne amorphe Zwischenschicht kristallin auf TiC 
bzw. TiN aufwachsen zu lassen. Bei vollständig kristallinen TiC-TiN-Schich-
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ten bewirkt eme geringe Korngrenzenfestigkeit der Stengelkristallite eme 
Verringerung des Rißwiderstandes der 500- und 1 000-lagigen TiC-TiN-
Schichten. 
Nach Abb. 51 a - c liegen die Rißwiderstände sequentieller Schichten unab-
hängig von der Zahl der Phasenüberg·änge immer unter dem Rißwiderstand 
der zäheren Schichtkomponente. Somit wird keine Überhöhung gegenüber 
dem Zähigkeitsverhalten einlagiger Schichten gemessen. Die rißenergiever-
zehrende Wirkung der Phasenübergänge kompensiert jedoch fast vollständig 
die geringere Zähigkeit der spröderen Schichtphase. Eine zusätzliche Möglich-
keit zur Verbesserung der Zähigkeit sequentieller Schichten besteht demnach 
in der Verringerung des Volumenanteils der spröderen Schichtphase bei kon-
stanter Zahl der Phasenübergänge (vgl. Abb. 52). Weiterhin kann durch epi-
taktisches Aufwachsen die Lage der Spaltflächen hinsichtlich einer Rißeinlei· 
tung optimiert werden, was die nur geringefügige Abnahme des Rißwider-
stands von einer 100- zu einer 250-lagigen TiC-TiB2-Schichten erklärt (vgl. 
Abb. 5lb). 
Entsprechend der starken Abhängigkeit des Zähigkeitsverhaltens ist auch das 
Verschleißverhalten sequentieller Schichten von der Zahl der Phasenüber-
gänge abhängig. Eine direkte Kurrelation zwischen Rißwiderstand und dem 
Freiflächenverschleiß ist jedurh nicht möglich. Trotz geringerem Rißwider-
stand im Vergleich zu einlagigen Schichten zeigen sequentielle Schichten mit 
günstiger Zahl an Phasenübergängen bei kontinuierlichem und besonders bei 
unterbrochenem Schnitt einen geringeren Freiflächenverschleiß (vgl. Abb. 68 
und 71). Chemisch abgeschiedene Schichten weisen gegenüber sequentiellen 
Schichten mit optimierter Zähigkeit einen geringeren Verschleißwiderstand 
auf(vgl. Abb. 84 und 85). 
Bei der Erklärung des Freiflächenverschleißes durch das Zähigkeitsverhalten 
ist die Grenzflächenkonstitution zu berücksichtigen. Der makroskopische, 
durch Rißbildung in der Schicht und im Substrat ermittelte Rißwiderstand 
kann die mikroskopischen Vorgänge des abrasiven Verschleißprozesses nur 
ungenau beschreiben. Die Abrasion bei Hartstoffen kann durch die Bildung 
von Mikrorissen und dem Herausreißen von Gefügebestandteilen erklärt 
werden [58]. Somit ist neben dem Widerstand gegen Rißausbreitung z.B. auch 
die von der Konstitution der Grenzflächen bestimmte Haftung der Phasen in 
sequentiellen Schichten für die Interpretation des Verschleißverhaltens zu be-
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rücksichtigen. Sequentielle TiB2-TiN-Schichten weisen gegenüber den ande-
ren untersuchten sequentiellen Schichten die geringste Breite der Durch-
mischungsphase, den im Vergleich zu TiC-TiB2-Schichten höheren Volumen 
anteil amorpher TiB2-Phase und den größten Unterschied im Bindungs-
charakter der beteiligten Phasen auf. Dies kann das Versagen der mit TiBz-
TiN-Schich ten versehenen Hartmetallen bei unterbrochenem Schnitt erklä-
ren. Bei kontinuierlichem Schnitt wird das Verschleißverhalten durch Abplat-
zungen entlang der Phasenübergänge bestimmt (vgl. Abb. 70). Die trotz un-
günstiger Beschichtungstechnik gleichmäßige Verschleißmarke sequentieller 
TiC-'l'iB2-Schichten bei kontinuierlichem Schnitt sowie das ausgezeichnete 
Verhalten bei unterbrochenem Schnitt beruhen auf dem günstigen mecha-
nischen Eigenschaften gesputterter TiC-TiBz-Phasenübergänge. Gesputterte 
TiC-TiN-Phasenübergänge, die in kompakten Werkstoffen aufgrundder voll-
ständigen Mischbarkeil von TiC und TiN nicht darstellbar sind, weisen eben-
falls günstige Eigenschaften auf, da sequentielle TiC-TiN-Schichten bei höhe-
rer Kolkfestigkeit ein mit sequentiellen TiC-TiBz-Schichten vergleichbares 
Verschleißverhalten auf der Freifläche zeigen. 
Insofern sind die bislang an gesinterten, mehrphasigen Hartstoffen gewonne-
nen Erkenntnisse zum Zu::;ammenhang zwischen Eigenschaften, Verschleiß-
verhalten und Konstitution der Phasengrenzflächen [4] auch aufmehrphasige 
Verschleißschutzschichten übertragbar. Ein direkter Vergleich zwischen ein-
phasigen und mehrpha::;igen Hartstoffen auf der einen Seite und einlagigen 
und sequentiellen Schichten aufder anderen Seite istjedoch n,ichtmöglich. Bei 
kompakten TiCn'iB2- Werkstoffen werden nicht nur die Eigenschaften sondern 
auch das Sinterverhalten durch das Einbringen von Phasengrenzen entschei-
dend beeinflußt [4]. Das günstige Sinterverhalten von TiC/TiB~-Werkstoffen 
der eutektischen Zusammensetzung, hervorgerufen durch die Möglichkeit 
günstigen Phasengrenzflachen einzu::;tellen [4], bewirkt die Au::;bildung eines 
hinsiehtlieh der mechanischen Eigenschaften und des Verschleißverhaltens 
deutlich verbesserten Gefüges als bei einphasigen 'l'iC- oder TiB2- Werkstoffen. 
Nur das ungünstige materialspezifische Zähigkeitsverhalten gesputterter, ein-
lagiger TiC- oder TiB2-Schichten bewirkt das im Vergleich zu sequentiellen 
Schichten schlechtere Verschleißverhalten. 
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